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Introduction générale
Contexte
Déjà utilisés dans le secteur aéronautique, les composites à matrice céramique (CMC) présentent
des propriétés intéressantes pour des applications dans le secteur nucléaire. En effet, les composites
SiC/SiC sont envisagés comme matériau de gainage dans le cadre des études sur les réacteurs du
futur (ou comme matériau de structure pour des applications de fusion). Les deux axes majeurs
d’avancée technologique pour ces réacteurs sont l’augmentation des températures de fonctionnement,
afin d’augmenter le rendement thermodynamique du réacteur, et l’utilisation d’un spectre de neutrons
rapide, pour avoir une meilleure utilisation des ressources en Uranium et diminuer la radioactivité des
déchets.
Un des systèmes innovants envisagés est le GFR (Gaz cooled Fast Reactor). Les températures
de fonctionnement au cœur du réacteur (refroidissement à l’Helium) visées varient entre 500 ◦C et
1000 ◦C pour le fonctionnement nominal, et pourraient aller jusqu’à 1600 ◦C-2000 ◦C en situation
accidentelle. Le carbure de silicium (SiC) présente une bonne stabilité en température mais également
un bon comportement sous irradiation. Ce matériau a donc été retenu pour effectuer le gainage du
combustible pour le GFR. Cependant, comme les autres céramiques, le SiC sous sa forme monolithique
présente un caractère fragile inadmissible dans le cadre de la conception de la première barrière de
sûreté que constitue le gainage du combustible. Toutefois, le matériau utilisé sous forme de composite
perd ce caractère fragile et son utilisation est alors envisageable.
Compte-tenu des conditions d’utilisation envisagées très sévères, des travaux sont en cours, notam-
ment au CEA, pour étudier par l’expérimentation et la modélisation le comportement des composites
SiC/SiC en température [EY09], sous irradiation [Oza07] ou oxydation [Hun10]. Ces études reposent
cependant sur le comportement mécanique en conditions normales (température ambiante et sans
irradiation) qu’il est indispensable de comprendre et de pouvoir prévoir.
Un matériau multi-échelle
Constituants élémentaires
Les composites SiC/SiC sont constitués d’un renfort fibreux enrobé d’une matrice, tous deux à
base de carbure de silicium. La liaison interfaciale entre les fibres et la matrice (on parle d’interface
fibre/matrice) est optimisée grâce à un film mince interposé entre les deux constituants, l’interphase,
qui agit comme un fusible mécanique. Deux vues permettant d’observer ces constituants au sein du
composite sont présentées sur la figure 1.
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(a) Section transverse (b) Vue des constituants
Figure 1 – Observations MEG-FEG de la microstructure de composites SiC/SiC
Le renfort fibreux considéré pour les applications nucléaires est constitué de fibres SiC de troisième
génération : les fibres Hi-Nicalon de type S (Nippon Carbon) ou les fibres Tyranno SA3 (Ube Industrie).
Les fibres de générations antérieures (Nicalon et Hi-Nicalon chez le fabricant Nippon Carbon), à partir
desquelles la majorité des études sur les composites SiC/SiC ont été menées, présentent une bonne
tenue mécanique (bonne rigidité, résistance à rupture élevée) jusqu’à des températures élevées. Leur
caractère amorphe et leur composition présentant des impuretés est cependant à l’origine d’une dé-
gradation importante de ces propriétés sous irradiation. Au contraire, les fibres de dernière génération
présentent une composition quasi-stœchiométrique et sont fortement cristallisées, ce qui leur confère
une meilleure stabilité sous irradiation et une meilleure résistance à l’oxydation [Pen02,Kaf06,Sau10].
Les composites réalisés à partir de fibres Tyranno SA3 présentent cependant des déformations à rup-
ture deux fois plus faibles que ceux utilisant des fibres Hi-Nicalon S, à interphase équivalente. Cette
limitation, attribuée à la surface trop rugueuse des fibres Tyranno SA3 [Sau10], est encore à l’étude
à l’heure actuelle [Bue10]. Les fibres retenues dans le cadre de nos travaux sont donc les fibres Hi-
Nicalon S.
La matrice SiC est issue d’une infiltration chimique en phase vapeur (Chemical Vapor Infiltration,
CVI [Nas89]). Cette technique repose sur la réduction à basse pression d’un précurseur gazeux méthyl-
trichlorosilane (MTS) en présence de H2 à 1000 ◦C. Elle permet d’obtenir des matrices d’une grande
pureté avec une composition proche de la stœchiométrie [Pen02]. Le dépôt de matrice se faisant par
infiltration de gaz au sein de la porosité ouverte présente dans le matériau, ce procédé est à l’origine
de la présence d’une porosité résiduelle à morphologie complexe (figure 1a) entre les dépôts matriciels.
L’interphase, fine couche de matière déposée à l’interface fibre/matrice, est un élément essentiel du
comportement du composite. Elle doit en effet présenter les caractéristiques nécessaires pour pouvoir
dévier les fissures matricielles et éviter qu’elles ne se propagent aux fibres, tout en assurant le trans-
fert de charge entre fibres et matrice. Une liaison interfaciale trop forte rendra le comportement du
composite fragile en ne permettant pas la déviation des fissures, et au contraire, une liaison trop faible
limitera le transfert de charge entre fibres et matrice et diminuera donc la résistance à rupture. Elle
peut enfin permettre de protéger les fibres de phénomènes d’oxydation. Différents matériaux peuvent
être utilisés pour composer l’interphase (listés notamment dans [Pen02,Kaf06]). Le plus couramment
utilisé est le pyrocarbone (PyC, dépôt de carbone dense issu d’un substrat de graphite traité à très
haute température), notamment pour sa bonne compatibilité chimique avec le SiC (même aux hautes
températures) et ses caractéristiques mécaniques permettant une bonne déviation des fissures. Les
composites étudiés contiennent une interphase PyC d’une épaisseur de l’ordre de 100 nm déposée sur
la préforme fibreuse par CVI.
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Microstructure multi-échelle
Figure 2 – Les différentes échelles des composites SiC/SiC
A terme, le composite devra être élaboré sous forme tubulaire pour assurer sa fonction de gainage
du combustible dans les réacteurs du futur GFR. Nous nous intéressons ici à une étude du composite
d’un point de vue plus du “matériau” que de la “structure” et l’étudions sous une forme simple de
plaque.
Le renfort fibreux est constitués de torons (ou fils) contenant un grand nombre de fibres et tissés
en deux dimensions (deux directions principales à 0-90◦, voir figure 2). Plusieurs couches de tissage
(ou plis) sont empilées avant d’infiltrer par CVI la fine couche d’interphase puis la matrice. Comme
présenté sur la figure 2, l’architecture du renfort fibreux et le procédé de densification du composite
sont à l’origine d’une microstructure, et en particulier d’une porosité résiduelle, très hétérogènes pou-
vant être décrites à différentes échelles :
• l’échelle microscopique est celle des constituants où la porosité résiduelle (de l’ordre de 5 à 10%)
est présente entre les fibres enrobées de matrice (micro-porosité).
• l’échelle mésoscopique est l’échelle intermédiaire du toron, rassemblant un grand nombre de
fibres (et de micropores).
• l’échelle macroscopique est celle du composite tissé où la porosité résiduelle est également pré-
sente entre les torons (macro-porosité, de l’ordre de 25% [Gel10]).
Les travaux présentés concerneront uniquement le premier changement d’échelle des constituants
au toron. Nous nous intéresserons donc à des composites unidirectionnels.
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Comportement mécanique et modélisations
Une telle microstructure et le comportement élastique fragile des constituants entraînent un com-
portement élastique endommageable du composite tissé soumis à une sollicitation uniaxiale (figure 3a).
Ce comportement macroscopique est dû à une accumulation de phénomènes d’endommagement dont
la description qualitative est aujourd’hui bien connue pour les composites CMC en général. Après une
phase purement élastique, l’apparition de fissures matricielles inter- et intra-toron entraîne une forte
non-linéarité de la courbe de comportement, associée à des décohésions des interfaces fibre/matrice
endommagées. Lorsque la fissuration matricielle n’évolue plus (on parle de saturation), les fibres re-
prennent la majeure partie de la charge. Les fibres rompent ensuite individuellement juste avant la
rupture ultime du composite. Pour les composites 2D, il est également probable qu’un mécanisme de
délaminage soit à considérer.
Les phénomènes d’endommagement touchent les torons longitudinaux (parallèles à la direction de
sollicitation) comme les torons transversaux (orthogonaux à la direction de sollicitation). Enfin, des
chronologies d’apparition des fissures matricielles inter-toron, des torons longitudinaux et des torons
transversaux ont été décrites [Gui96b, Plu96] dans des composites 2D à renfort fibreux de première
génération (fibres Nicalon). Si de telles descriptions restent à confirmer pour des composites à renforts
fibreux Hi-Nicalon S et/ou soumis à des chargements plus complexes, la présence de fissures inter-toron
et intra-toron (transverses et longitudinaux) a bien été mise en évidence par des observations après
traction sur composite 2D [Bam08].
(a) Comportement macroscopique en trac-
tion dans une direction du tissage [Bam08]
(b) Observations post-mortem de fissures dans les torons longitudinaux (Ox) et trans-
versaux (Oy) (microscope optique)
Figure 3 – Mise en évidence de l’endommagement dans les composites 2D SiC/SiC (fibres Hi-Nicalon S)
[Bam08]
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Ce comportement mécanique complexe, mêlant endommagement mais également forte anisotropie
(initiale et induite), résulte de la microstructure hétérogène du composite. Comme la microstruc-
ture, l’endommagement est de plus de nature multi-échelle, les mécanismes élémentaires se produisant
aux différentes échelles d’observation. Ainsi, afin de pouvoir prévoir un comportement mécanique di-
rectement lié aux caractéristiques microstructurales (répartition et propriétés des constituants), une
modélisation multi-échelle est l’approche la plus pertinente.
Différentes modélisations et simulations numériques du comportement de ces matériaux ont été
proposées, à différentes échelles (micro, méso ou macroscopique). Nous pouvons distinguer, en simpli-
fiant, deux grands types de modélisation.
Les modèles phénoménologiques (ou macroscopiques) [Mai98, Cam00, Ism00, Cha02, Gen10] sont
fondés sur la mécanique de l’endommagement (dans le cadre de la thermodynamique) et principalement
utilisés pour décrire le comportement du matériau à l’échelle de la structure. Ils présentent l’avantage
d’être utilisables dans un calcul de structure, mais ne rendent pas compte directement des effets de
l’hétérogénéité et des phénomènes d’endommagement à l’échelle locale. Notons cependant la volonté
actuelle d’intégrer des échelles plus fines dans des modèles de structure dans la logique d’approches
multi-échelles [Cou08].
Les modèles micromécaniques permettent de compléter les modèles macroscopiques en tenant
compte des hétérogénéités de contrainte à l’échelle microscopique [Axe95, Tri05, Vau11]. L’endom-
magement des CMC dans des modèles de ce type utilise généralement des approches statistiques-
probabilistes [Cur91b, Lis97a,Cal98,Cas10, Pin10]. Ce type de modèle permet de bien déterminer la
réponse du matériau à tout type de sollicitation, et peut être utilisé pour identifier certaines variables
des modèles phénoménologiques.
L’étude du comportement mécanique du toron (1er changement d’échelle) dans le cadre d’une
logique multi-échelle nécessite de rendre compte de la microstructure hétérogène et des mécanismes
d’endommagement présents à cette échelle (fissuration intra-fil, décohésions fibre/matrice, ruptures de
fibre). L’utilisation d’une approche micromécanique est donc pertinente.
Objectifs et organisation
La problématique centrale motivant ces travaux de thèse consiste à décrire le comportement ma-
croscopique du toron en tenant compte de la répartition spatiale de ses constituants ainsi que des
mécanismes d’endommagement activés à l’échelle locale (fissures matricielles, ruptures de fibre). Une
telle modélisation permettrait d’optimiser la microstructure du composite en fonction du chargement
mécanique souhaité, et de simuler la réponse du composite soumis à des sollicitations difficilement
accessibles expérimentalement. La caractérisation et la prévision microscopique des mécanismes d’en-
dommagement fourniraient de plus des grandeurs utiles (ouvertures de fissure, pas de fissuration) pour
évaluer leurs effets sur les phénomènes d’oxydation [Hun10] ou d’échanges thermiques [EY09].
Nous nous attacherons à modéliser le comportement élastique anisotrope du toron, ainsi que son
endommagement pour une sollicitation dans le sens longitudinal. Des estimations fiables de la modé-
lisation reposent sur des étapes d’identification et de validation à l’échelle macroscopique comme à
l’échelle microscopique et impliquent donc des caractérisations expérimentales fines de la microstruc-
ture et des phénomènes d’endommagement.
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Ainsi, les objectifs de ces travaux sont articulés autour de phases d’analyses expérimentales :
• caractériser la répartition spatiale des constituants au sein du toron de manière à modéliser une
microstructure virtuelle conforme au matériau réel ;
• caractériser les phénomènes d’endommagement (fissures matricielles et ruptures de fibre) d’un
point de vue statistique et dans le volume ;
et de phases de modélisation :
• estimer le comportement élastique (macroscopique et local) du toron pour tout type de charge-
ment en mettant en évidence les effets induits par des variations de porosité ;
• modéliser l’endommagement longitudinal à l’échelle du toron, en tenant compte des deux phé-
nomènes d’endommagement, et en validant les estimations du modèle à l’échelle locale, en plus
de l’échelle macroscopique.
L’étude du comportement élastique est réalisée sur le toron au sein du composite tissé. Afin de li-
miter les paramètres structuraux et les interactions entre les mécanismes, l’étude de l’endommagement
est effectuée par l’intermédiaire de composites “modèles” : les minicomposites (composites unidirec-
tionnels contenant un nombre de fibres équivalent à celui contenu dans un toron). Ce type de composite
présente également l’avantage d’une fabrication plus simple et plus rapide qu’un composite tissé. Ils
peuvent notamment être utilisés pour optimiser l’interface fibre/matrice [Mor97,Ber01,Sau10].
L’ensemble de ces travaux est présenté en trois parties, dont deux sont consacrées à l’étude de
l’endommagement longitudinal :
• Le chapitre I est consacré à l’étude du comportement élastique du toron par le biais de mé-
thodes d’homogénéisation numériques. Après une caractérisation détaillée de la microstructure
du toron au sein du composite tissé, un modèle de génération aléatoire de microstructure per-
met de construire un grand nombre de Volumes Elémentaires (VE) de différentes tailles. Le
calcul du comportement apparent par éléments finis permet de discuter la notion de Volume
Elémentaire Représentatif (VER). La mise en évidence d’une forte hétérogénéité des comporte-
ments apparents, pour des tailles de VE similaires à la taille du toron, soulève le problème de
la séparabilité des échelles et de l’utilisation d’un comportement homogène à l’échelle du toron.
Le comportement homogène équivalent est toutefois étudié et met en évidence une forte ani-
sotropie induite par la géométrie particulière des pores intra-toron. La sensibilité à l’épaisseur
de matrice, dont est déduite la porosité résiduelle, montre un effet important sur le comporte-
ment homogène équivalent, la fluctuation des comportements apparents et les hétérogénéités de
contraintes locales.
• Le chapitre II présente la caractérisation expérimentale des mécanismes d’endommagement
(fissures matricielles et ruptures de fibre) dans des minicomposites. Cette caractérisation, né-
cessaire pour valider un modèle d’endommagement à l’échelle microscopique, est issue d’essais
in-situ originaux en Microscopie Electronique à Balayage (MEB) et microtomographie X. Des
essais de traction in-situ en MEB donnent des informations sur la chronologie d’apparition des
fissures matricielles, leur répartition spatiale et permettent de suivre l’évolution de leur ouver-
ture. Ces essais permettent d’obtenir des données statistiques sur la fissuration en fonction du
chargement mais sont limités à une observation surfacique. Par conséquent, ces observations
sont complétées par des images 3D à haute résolution d’une portion de minicomposite à diffé-
rents niveaux de chargement, obtenues en utilisant la source synchrotron de rayons X de l’ESRF
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(European Synchrotron Radiation Facility). Ces observations dans le volume permettent de ca-
ractériser la morphologie et la propagation des fissures au sein du minicomposite. Parallèlement,
les densités de ruptures de fibre sont caractérisées grâce à des radiographies de l’éprouvette.
• Le chapitre III expose le développement et l’identification d’unmodèle statistique 1D d’endom-
magement. Il s’appuie sur les distributions statistiques des contraintes à rupture de la matrice et
des fibres (évaluées expérimentalement), chaque rupture (fissure matricielle ou rupture de fibre)
entraînant une redistribution linéaire des contraintes dans la matrice et les fibres non endomma-
gées. L’approche numérique retenue, fondée sur des hypothèses de modèles statistiques existants,
permet de rendre compte des fissures matricielles et des ruptures de fibre en un unique modèle
en limitant les approximations inhérentes aux approches analytiques. L’identification des para-
mètres interfaciaux est effectuée sur la réponse macroscopique du minicomposite et l’évolution
microscopique des mécanismes d’endommagement observées au chapitre II. Cette identification
est effectuée en deux temps, puisque la multifissuration matricielle apparaît majoritairement
avant et indépendamment de la rupture des fibres. Si un bon accord entre modélisation et
expérience, et ce aux deux échelles d’observation, existe en ce qui concerne la fissuration matri-
cielle, il est nécessaire d’apporter des modifications aux hypothèses classiques pour obtenir un
comportement à rupture correct.

Chapitre I
Modélisation du comportement élastique
du toron
Ce chapitre porte sur le comportement élastique du toron en proposant une modélisation par
homogénéisation numérique. Le modèle repose sur une caractérisation microstructurale fine, qui met
en évidence la complexité de la microstructure du toron et notamment la forte anisotropie induite
par la porosité résiduelle. La géométrie spécifique de cette porosité n’est pas sans conséquences sur
les propriétés mécaniques du toron, le modèle doit la reproduire correctement. Une microstructure
virtuelle est donc générée en s’appuyant sur les observations expérimentales. Une telle approche permet
de multiplier facilement les réalisations afin d’obtenir des résultats statistiques et d’estimer les effets
de variations de paramètres microstructuraux (propriétés des constituants par exemple).
L’étude du comportement mécanique de cette microstructure met non seulement en évidence la
forte anisotropie, mais aussi d’importants problèmes de séparabilité des échelles induits par la porosité
résiduelle. Un volume élémentaire représentatif (VER) ne peut pas être défini au sens strict du terme
pour le toron avec une telle microstructure. Une estimation du comportement homogène équivalent
est cependant proposée en première approximation, en étudiant le comportement moyen d’un grand
nombre de volumes élémentaires statistiques (VES) plus petits que le VER. Il est de plus montré que
ces phénomènes (anisotropie et séparabilité des échelles) sont fortement liés à la géométrie spécifique
des pores et que de faibles variations d’épaisseur de matrice ont un impact non négligeable sur le
comportement du toron.
Pour terminer, nous vérifierons que la méthode utilisée pour estimer le comportement homogène
équivalent permet de déterminer les distributions de contrainte locale sans effet notable de taille ou
de conditions aux limites. La connaissance des champs locaux de contrainte est en effet essentielle
puisque l’endommagement transverse est initié par des ruptures matricielles. De plus, comme pour
le comportement moyen du toron, le fort impact de la fraction de porosité sur les distributions de
contrainte sera mis en évidence.
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I.1 Caractérisation microstructurale
La caractérisation microstructurale est la première étape du changement d’échelle : il est en effet
nécessaire de caractériser précisément la microstructure pour ensuite simuler un matériau virtuel le plus
fidèle possible. Cette caractérisation est d’autant plus nécessaire qu’il a été montré que la géométrie
de la porosité résiduelle joue un rôle important dans le comportement du composite [Gel09]. La
caractérisation est menée à partir d’analyses d’images de torons obtenues par microscopie électronique
à balayage (MEB). Des traitements spéciaux sont mis en place pour extraire des informations sur les
fibres et la porosité, pour ensuite les caractériser dans leur globalité (fractions surfaciques) dans un
premier temps et avec des descripteurs plus précis dans un deuxième temps (arrangement des fibres,
distribution de tailles de pore).
I.1.1 Analyse d’images MEB
Afin d’obtenir une microstructure virtuelle représentant au mieux le matériau réel, une caractérisa-
tion fine de la microstructure du toron est nécessaire. Elle s’appuie sur l’analyse d’images acquises au
MEB-FEG (au LMS de l’Ecole Polytechnique). L’échantillon observé est issu d’un matériau composite
2D tissé (0-90◦), fourni par SPS (Snecma Propulsion Solide), composé de 13 couches tissées. C’est un
matériau composite de 3e génération constitué de fibres Hi-Nicalon S, d’une interphase PyC (épaisseur
100 nm) et d’une matrice SiC déposée par CVI.
Figure I.1 – Torons sélectionnés au sein de la section transverse de l’échantillon observé
Les images retenues pour l’analyse sont issues d’une détection des électrons rétrodiffusés (détection
de variation de numéro atomique). En effet, la forte énergie transportée par les électrons rétrodiffusés
permet de s’affranchir d’effets de charges dus à la présence de particules non conductrices dans cer-
tains pores. La surface d’observation étant plane, le contraste de numéro atomique suffit à distinguer
précisément les différents constituants grâce à l’interphase de PyC.
Six torons transversaux sont choisis aléatoirement dans l’échantillon présenté sur la figure I.1
pour obtenir des données statistiques sur la microstructure du toron. Il est nécessaire, afin d’avoir
une résolution suffisante pour effectuer une analyse d’images précise, de décomposer chaque toron
en plusieurs images de haute résolution (4096x3773 pixels, soit 1 pixel ≈ 0,07 µm) qui sont ensuite
rassemblées en une seule.
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Les images ainsi obtenues sont traitées par analyse d’images afin d’obtenir des informations ca-
ractéristiques sur la répartition des fibres et de la porosité. Les traitements mis en place permettent,
par l’intermédiaire d’opérations morphologiques sur les images seuillées (voir annexe A), d’extraire de
chaque toron l’ensemble des fibres et l’ensemble des pores (figure I.2). On obtient ainsi pour chaque
fibre et chaque pore sa position dans l’image et sa surface.
Figure I.2 – Image d’un toron (toron 3) et résultats de son analyse ne contenant que les fibres ou que
les pores
Les observations des torons mettent en évidence (figure I.2 et annexe B.1) une différence marquée
entre la zone périphérique et la zone à cœur du toron. Nous observons en effet une épaisse couche de
matrice sur la totalité ou une partie du pourtour du toron (pour les torons en contact avec des torons
longitudinaux, comme les torons 1, 2 et 5), correspondant au dernier dépôt de matrice densifiant le
composite. Cette zone presque exclusivement composée de matrice n’est pratiquement pas poreuse
contrairement à la zone à cœur où le dépôt de matrice est beaucoup plus fin (de l’ordre de 3 µm en
moyenne), et donc la porosité résiduelle relativement importante. Il est alors nécessaire de distinguer
la zone à cœur. La zone périphérique pourra être modélisée comme une “gaine” homogène (puisque les
caractéristiques élastiques des fibres et de la matrice sont proches) autour de la zone à cœur. La ca-
ractérisation et la modélisation concerneront donc cette zone centrale qui présente une microstructure
complexe, susceptible d’introduire une importante anisotropie du toron.
La figure I.3 présente la zone sélectionnée 1 pour effectuer la caractérisation microstructurale de la
zone à cœur du toron. Les sélections retenues pour chaque toron sont regroupées en annexe B.
1. Une première étude a été réalisée [Cha08, Cha10] en sélectionnant cette zone en suivant le contour du premier
dépôt de matrice autour des fibres situées en périphérie et qui contient donc toutes les fibres entières.
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(a) Zone analysée du toron 3
(b) Réduction de l’extraction des fibre
(c) Réduction de l’extraction de la porosité
Figure I.3 – Zones à coeur sélectionnées pour effectuer l’analyse microstructurale (les fibres et les pores
appartenant à la zone d’analyse sont représentés en noir)
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I.1.2 Eléments de caractérisation de la microstructure
Dans le but de comparer ultérieurement la microstructure virtuelle aux observations expérimen-
tales, il est nécessaire de recourir à certains descripteurs pour décrire l’arrangement spatial des
constituants. Nous nous intéressons particulièrement aux fibres et à la porosité résiduelle. En ef-
fet, il a été montré par différents auteurs que la distribution statistique des fibres peut avoir un
impact sur les champs de contrainte et de déformation dans les composites à fibres longues (par
exemple [Pyr94b,Pyr94a,Mat03]). Dans le cas des composites SiC/SiC fabriqués par CVI, la réparti-
tion des fibres a un effet direct sur la répartition de la porosité qui est assez importante. Il est donc
d’autant plus nécessaire de bien représenter l’arrangement des fibres afin de rendre compte au mieux
du comportement mécanique moyen ainsi que des hétérogénéités de contrainte locale. Il existe diffé-
rents descripteurs permettant de caractériser des distributions de points et donc l’arrangement des
fibres, utilisés par exemple par Vaughan et al. [Vau10] pour comparer une microstructure virtuelle
à la microstructure réelle dans des composites stratifiés. Melro et al. [Mel08] présentent une bonne
synthèse de ces descripteurs, dont les définitions sont rappelées ci-après. La distribution spatiale des
fibres ne présentant pas d’anisotropie évidente, les descripteurs utilisés sont isotropes.
I.1.2.1 Descripteurs du premier ordre
Les descripteurs du premier ordre s’appuient sur la tesselation de Voronoï (ou de Dirichlet) réalisée
sur les centres des fibres de la zone à caractériser. A chaque centre est alors associée une sous-zone
formée par l’ensemble des points les plus proches du centre donné. Ces sous-zones sont appelées
polygones ou cellules de Voronoï (figure I.4).
Figure I.4 – Cellules de Voronoï correspondant à une distribution de fibres de diamètres variables (avec
en bleu les N fibres caractérisées sur la zone d’étude A délimitée en bleu, en rouge la distance au plus
proche voisin, centre à centre, d’une fibre)
Le premier descripteur est constitué des aires des cellules de Voronoï, et plus particulièrement de
l’écart type de ces aires qui permet de caractériser le caractère aléatoire d’une distribution de points.
En effet, une distribution régulière de points est caractérisée par un écart type nul puisque toutes
les cellules de Voronoï sont identiques [Mel08,Mat03]. Ce descripteur peut être ramené à la taille des
fibres en calculant la fraction surfacique locale, définie comme la rapport entre la surface de la fibre
et la cellule de Voronoï correspondante [Gho97a].
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Les cellules de Voronoï permettent également de définir les distances aux voisins. Un point est
considéré comme voisin si sa cellule de Voronoï partage un côté avec celle du point considéré (figure I.4).
Notons qu’afin d’éviter des effets de bord, pour les points situés à la périphérie de la zone d’analyse,
tous les voisins sont pris en compte, y compris ceux situés à l’extérieur de cette zone. La distance aux
voisins est définie par la moyenne des distances séparant chaque centre de fibre de ses centres voisins.
Comme pour l’aire des cellules de Voronoï, l’écart type des distances aux voisins est nul pour une
distribution régulière.
Enfin, la fonction de distribution des distances au plus proche voisin permet de caractériser les
interactions entre fibres à faible distance. Cette fonction est obtenue en traçant la densité de probabi-
lité de la distance d’un centre de fibre donné à son plus proche voisin [Oh06,Mel08,Pyr94b,Gho97b]
(figure I.4). Les densités de probabilité peuvent également être utilisées pour caractériser plus préci-
sément la distances aux voisins et la fraction surfacique locale.
Les distances aux voisins et au plus proche voisin peuvent être définies de centre à centre mais
également de fibre à fibre. En effet, comme on peut l’observer sur la figure I.2, le diamètre des fibres
est variable au sein du toron, les distances fibres à fibres ne sont donc pas directement déduites des
distances centre à centre. Le plus proche voisin si l’on considère les distances centre à centre ne l’est
par exemple pas forcément si l’on considère les distances fibre à fibre.
I.1.2.2 Descripteurs du second ordre
Les méthodes d’analyse du voisinage du premier ordre décrites précédemment ne permettent de
décrire les interactions entre fibres qu’à courte distance. Les descripteurs du second ordre permettent
d’analyser la distribution de fibres (ou de points) en fonction de la distance.
Il a été montré par Pyrz que la fonction K de Ripley (second order intensity function) est le
descripteur donnant le plus d’informations sur les distributions de points [Pyr94b]. La fonction K(r)
est définie comme le nombre moyen de points contenus dans un cercle de rayon r centré sur un point
de la distribution, divisé par la densité de points de la zone analysée (nombre de points par unité de
surface). L’estimation de Ripley (équation (I.1) [Rip77]) prend en compte les effets de bord dus à un
calcul sur une zone finie (les points situés à l’extérieur de la zone d’observation ne sont pas pris en
compte mais font pourtant partie du voisinage de certains points à l’intérieur de cette zone).
K (r) = A
N2
N∑
k=1
Ik (r)
wk
(I.1)
où
• A est la surface totale de la zone analysée ;
• N est le nombre total de points situés dans A ;
• Ik (r) est le nombre de points contenus dans le cercle centré sur le point k et de rayon r (le
centre étant exclu, figure I.5) ;
• wk est la proportion de la circonférence du cercle incluse dans la surface d’étude A (figure I.5) ;
• 0 ≤ r ≤ 0.3√A (la restriction sur r est nécessaire car les corrections wk peuvent devenir très
petites quand r augmente, ce qui reviendrait à caractériser la distribution à une échelle similaire
à la zone d’étude).
Cette estimation de la fonction K de Ripley (il existe plusieurs estimations pour corriger les effets
de bords [AL01]) est facile à mettre en place et utilisée par différents auteurs pour caractériser des
distributions de points [Pyr94b,Gho97a,Bur03,Mat03,Tri06b,Oh06,Mel08].
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Figure I.5 – Estimation de la fonction K(r) (avec Ik (r) = 11 en rouge, wk est la proportion de la
partie rouge du cercle par rapport à la circonférence totale)
La fonction K(r) permet notamment de discriminer différents types de distributions de points,
en les comparant à une distribution de Poisson (complètement aléatoire) dont la fonction K(r) est
donnée par l’équation (I.2). Par exemple, une distribution présentant des amas sera située au des-
sus de la courbe de la distribution de Poisson, alors qu’une distribution régulière sera en-dessous
[Pyr94b,Pyr94a,Mel08]. Cette fonction permet également de mettre en évidence des perturbations de
la distribution à une échelle locale, ainsi que de distinguer des caractéristiques de la distribution à
différentes échelles (des amas à grande échelle et un réseau régulier à une échelle plus fine par exemple).
K (r) = pir2, r > 0 (I.2)
La fonction de distribution radiale g(r) (radial distribution function ou pair distribution function)
est également couramment utilisée pour caractériser des distributions de points. Elle caractérise la
probabilité de trouver un point à la distance r d’un point de référence, comparé à ce que serait cette
probabilité dans une distribution totalement aléatoire. Le nombre moyen de points contenus dans un
anneau de rayon interne r, d’épaisseur dr centré sur un point choisi aléatoirement dans la distribution
est λg(r)2pirdr [Tor98], λ2pirdr étant le nombre de points si la distribution était aléatoire (uniforme).
La fonction g(r) peut donc être définie par l’équation (I.3), [Mat03,Mel08].
g (r) = 12pirλdr
1
N
N∑
i=1
ni (r) (I.3)
où
• N est le nombre total de points considérés ;
• λ est le nombre de points par unité de surface ;
• ni (r) est le nombre de points contenus dans l’anneau de rayon r, d’épaisseur dr et centré sur
le point i (ou le centre de la fibre i).
On peut montrer que g(r) dérive de K(r) [Pyr94a]. Cette définition (équation (I.4)) permet de
déduire g(r) directement à partir de K(r) et sera donc utilisée par la suite (comme dans [Gho97a,
Seg02,Bur03,Oh06,Tri06a]).
g (r) = 12pir
dK(r)
dr
(I.4)
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Comme la fonction K(r), g(r) permet de situer la distribution de points par rapport à une dis-
tribution complètement aléatoire, g(r) valant 1 pour une distribution de Poisson. Cependant, cette
fonction donne des informations sur l’évolution de la densité de points en fonction de leur distance
par rapport à un point quelconque de la distribution. Ainsi, si g(r) prend des valeurs supérieures à
1 (maxima locaux), cela signifie que les distances r correspondantes sont plus représentées que dans
une distribution complètement aléatoire (et inversement si g(r) est inférieur à 1). La fonction g(r) de
toute distribution de points statistiquement homogène tend vers 1 en cas d’absence d’ordre à grande
distance [Pyr94a].
La fonction g(r) est liée à la fonction K(r) mais permet de mettre en valeur des informations
différentes, puisqu’elles concernent la fréquence d’apparition des distances entre particules, K(r) per-
mettant plutôt de distinguer différents types de distributions de points (régulières, amas, etc.).
Enfin, notons que la distance g(r) définie ici ne permet de caractériser que les distances entre
les centres des fibres. Les distances aux voisins prennent en compte un voisinage plus restreint mais
permettent d’accéder aux distances entre fibres (qui diffèrent des distances entre centres si le diamètre
des fibres est variable).
I.1.3 Caractérisation des fibres
I.1.3.1 Diamètres et fractions surfaciques
L’analyse d’images de torons (§I.1.1) permet d’obtenir la surface de chaque fibre. Certaines fibres
n’étant pas parfaitement circulaires, le diamètre des fibres dfi est défini comme le diamètre du cercle
ayant la même surface Sfi que la fibre i considérée (équation (I.5)).
dfi =
√
4Sfi
pi
(I.5)
Figure I.6 – Histogramme normalisé des diamètres de fibre (les 6 torons analysés confondus, soit
environ 3000 fibres)
Comme nous pouvons le constater sur la figure I.2, le diamètre des fibres n’est pas constant au
sein du toron. La distribution des diamètres (définis par l’équation (I.5)) sur l’ensemble des six torons
analysés (la totalité des fibres est prise en compte, soit environ 3 000 fibres) est représentée sur la
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figure I.6. Les diamètres varient entre 6 µm et 21 µm autour d’une valeur moyenne de 12,6 µm. Le
diamètre moyen ainsi obtenu est en accord avec celui donné par le fabricant (13 µm).
I.1.3.2 Descripteurs du 1er et du 2nd ordre
Les fractions surfaciques de fibres ff sont mesurées dans la zone à cœur définie précédemment
(figure I.3) de chaque toron. Les résultats sont reportés dans le tableau I.1 : nous observons des
fractions de fibre entre 59% et 70% autour d’un valeur moyenne de 63,5%. La densité moyenne λ de
centres de fibre (rapport entre le nombre de centres N dans la zone et la surface totale) s’élève à 5 200
points par mm2.
Toron N λ ff fp
AVoronoi flocale dvois dPPvois dfvois d
f
PPvois
[µm2] [-] [%] [-] [µm] [-] [µm] [-] [µm] [-] [µm] [-]
[/mm2] [%] [%] moy etr moy etr moy etr moy etr moy etr moy etr
1 325 5400 64.5 6.07 188 0.26 65 0.21 14.9 0.14 12.3 0.10 2.55 0.62 0.45 0.74
2 307 5970 70.4 4.01 177 0.16 70 0.18 14.6 0.09 12.3 0.09 2.07 0.51 0.22 1.12
3 306 4530 59.2 7.99 224 0.22 60 0.23 16.4 0.12 12.7 0.09 3.58 0.49 0.27 1.35
4 317 5290 64.2 7.63 196 0.20 64 0.23 15.3 0.12 12.2 0.12 2.82 0.50 0.19 1.29
5 302 5380 67.8 5.54 188 0.21 68 0.20 14.9 0.10 12.5 0.09 2.25 0.61 0.25 1.17
6 315 4850 56.9 7.44 208 0.22 58 0.24 15.8 0.12 12.3 0.11 3.57 0.47 0.46 1.17
Tous 1872 5200 63.5 6.56 197 0.24 64 0.22 15.3 0.13 12.4 0.10 2.81 0.57 0.31 1.19
La moyenne moy et l’écart type relatif etr sont donnés pour chaque descripteur statistique, qui sont : l’aire des cellules de Voronoi AVoronoi , la fraction
surfacique locale flocale, les distances aux voisins dvois et au plus proche voisin dPPvois, entre centres, et les distances aux voisins d
f
vois et au plus proche
voisin dfPPvois, entre fibres.
Tableau I.1 – Données caractéristiques des distributions de fibres observées expérimentalement
Figure I.7 – Exemple de la tesselation de Voronoi réalisée sur le toron 3 (les centres de fibre pris en
compte dans l’analyse sont en rouge)
Les descripteurs statistiques présentés précédemment (§I.1.2) sont utilisés pour caractériser les
distributions de fibres de chaque toron et pour l’ensemble des torons et pourront être utilisés pour
valider le modèle de génération de microstructure utilisé par la suite. Les descripteurs relatifs aux
cellules de Voronoi (1er ordre) pour l’ensemble des torons sont calculés en concaténant les données
issues de chaque toron. Les moyennes et écarts types relatifs (définis comme le rapport entre l’écart
type et la valeur moyenne, également appelés coefficients de variation) sont rassemblés tableau I.1.
La figure I.7 présente un exemple de tesselation de Voronoi, réalisée sur l’ensemble des fibres d’un
toron. La sélection du contour de la zone d’analyse (utilisée également pour déterminer les fractions
surfaciques §I.1.3.1) est réalisée manuellement en veillant à ne prendre en compte aucun centre dont
la cellule de Voronoi est de surface infinie. De plus, cette précaution est nécessaire pour que tous les
voisins des centres situés en périphérie de la zone soient pris en compte, pour ne pas créer d’effets de
bords lors de l’estimation des descripteurs morphologiques (détermination des centres voisins).
I.1. Caractérisation microstructurale 19
(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Figure I.8 – Densités de probabilités des descripteurs statistiques issus de la tesselation de Voronoi
pour chaque toron et pour les six torons regroupés (la légende est identique pour toutes les figures).
L’explication concernant flocale > 1 et dfPPvois < 0 est fournie dans le corps du texte.
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Nous observons une dispersion des valeurs moyennes de chaque descripteur suivant le toron consi-
déré. De plus, l’écart type relatif, qui témoigne d’une distribution non régulière, est plus ou moins élevé
en fonction du toron. Nous pouvons par exemple remarquer le toron 2 dont les écarts types relatifs
des aires de cellules de Voronoi, de la fraction surfacique locale et de la distance aux voisins (centre à
centre) sont plus faibles que les autres. Cela met en évidence un arrangement plus régulier, que l’on
confirme en observant simplement l’image de ce toron (annexe B). Ceci est corrélé avec une fraction
surfacique de fibres plus importante, laissant moins de liberté aux fibres dont la position est fortement
bridée par le contact de ce toron avec deux torons longitudinaux. Les fibres sont plus compactées
(distance au plus proche voisin entre fibres la plus faible).
Il faut également noter que, le diamètre des fibres étant variable, les conclusions concernant les
distances aux voisins entre centres ne sont pas forcément les mêmes que pour les distances entre fibres.
Si l’on considère les distances moyennes au plus proche voisin centre à centre, celle du toron 3 est plus
importante que celle du toron 6 (respectivement 12,7 µm et 12,3 µm), alors que pour les distances
entre fibres la tendance est inversée (respectivement 0,27 µm et 0,46 µm). Enfin, la distance moyenne
au plus proche voisin entre centres est plus faible que le diamètre moyen des fibres.
Les densités de probabilité 1 (figure I.8) mettent en évidence cette dispersion d’un toron à l’autre
et permettent d’avoir une information plus complète, notamment en ce qui concerne les distances aux
voisins.
Remarque : On observe que certaines distances au plus proche voisin entre fibres peuvent être
négatives. Ceci est dû à la définition de cette distance qui prend en compte le diamètre équivalent
des fibres, qui peuvent être légèrement non-circulaires, et autorise donc les pénétrations entre fibres
i.e. des distances négatives. Ce descripteur est un bon indicateur sur les distances entre fibres mais ne
représente pas la distance réelle d’une fibre à l’autre. De même, il est possible d’obtenir des fractions
surfaciques supérieures à 1 puisque la tesselation de Voronoi est réalisée sur les centres. Le diamètre
des fibres n’étant pas constant, il est possible que l’aire de la cellule de Voronoi soit inférieure à celle
de la fibre correspondante.
(a) Fonction K de Ripley (b) Fonction de distribution radiale
Figure I.9 – Descripteurs statistiques du second ordre
1. La densité de probabilité de l’échantillon de chaque population statistique est estimée en utilisant la méthode
d’estimation par noyau, où la fonction noyau est une fonction gaussienne. L’estimateur est disponible dans Matlab r©
avec la fonction ksdensity [Bow97].
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Enfin, les descripteurs du 2nd ordre, K(r) et g(r), sont présentés sur la figure I.9, pour chacun
des 6 torons et l’ensemble des torons (courbes moyennes). Les résultats sont comparés aux courbes
théoriques d’une distribution de points complètement aléatoire (distribution de Poisson). Ainsi, nous
n’observons pas de différence marquante entre les fonctions K(r) des différents torons. Elles sont très
proches de la fonction d’une distribution totalement aléatoire (un peu en-dessous pour tous les torons
sauf le toron 1 qui se situe légèrement au-dessus). Toutes les fonctions g(r) convergent vers 1, valeur
de la fonction pour une distribution complètement aléatoire. Elles exhibent une distance entre centres
d’environ 13 µm qui apparaît beaucoup plus fréquemment, cette valeur correspond au diamètre moyen
des fibres. Chaque fonction présente également des oscillations décroissantes similaires autour de la
valeur à convergence.
I.1.4 Caractérisation de la porosité
Les fractions surfaciques fp de la zone à cœur de chaque toron sont regroupées dans le tableau I.1 :
nous observons des fractions de porosité fluctuant entre 4% et 8% d’une valeur moyenne de 6,6%.
La porosité peut également être caractérisée plus finement en s’intéressant à la distribution des
pores en terme de taille (surface). La figure I.10 présente l’histogramme normalisé (en nombre) des
surfaces de pore pour chaque toron analysé et l’ensemble des torons (situés dans la zone à cœur). Nous
observons que la plupart des pores sont très petits 1 (<10 µm2).
Par contre, comme le montre la figure I.11, la surface cumulée de ces petits pores ne représentent
qu’une part minime de la surface totale de porosité. Nous remarquons également une importante
dispersion entre les torons observés, les torons 3 et 6 se démarquant (leur courbes sont en-dessous
de la courbe moyenne) puisque les pores de taille importante (>100 µm2) représentent une majeure
partie de la surface poreuse (au moins 40%).
(a) Histogramme normalisé complet (b) Zoom sur les petites surfaces de pore
Figure I.10 – Distribution des aires de pore
1. La proportion de pores de très faible surface est plus faible pour deux torons (1 et 3), notamment parce que le
procédé d’analyse d’images utilisé pour ces torons diffère de celui utilisé pour les quatre autres (voir détails annexe A). Si
certains pores de très petite taille ont pu être omis, l’impact sur la distribution moyenne est très faible, voire inexistant
si l’on considère l’évolution de la fraction surfacique cumulée.
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Figure I.11 – Fraction surfacique cumulée de porosité en fonction de la surface des pores (rapport
entre la surface représentée par la totalité des pores dont l’aire est inférieure à une surface donnée et
la surface totale de porosité)
Synthèse
Tous les descripteurs utilisés, que ce soient les fractions surfaciques ou les descripteurs statistiques
montrent que la caractérisation d’un toron ne suffit pas pour avoir une description représentative de
la microstructure. Il y a une forte hétérogénéité à l’intérieur d’un toron mais également d’un toron à
l’autre, surtout si l’on considère la porosité résiduelle. On suppose pour la suite que l’analyse des six
torons permet de rendre compte de ces hétérogénéités et les valeurs résultantes serviront de référence
pour générer et confronter la microstructure virtuelle aux observations expérimentales.
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I.2 Génération d'une microstructure virtuelle
Nous allons maintenant nous intéresser aux procédures utilisées pour générer la microstructure
virtuelle en s’appuyant sur la caractérisation expérimentale présentée précédemment. Cette micro-
structure virtuelle nous permettra de réaliser une étude statistique du comportement mécanique du
toron. Une telle approche donne également la possibilité d’accéder aux effets d’une variation de pro-
priété d’un ou plusieurs constituants de la microstructure (l’épaisseur de matrice dans notre cas).
Nous pouvons distinguer deux approches dans la façon de générer les Volumes Elémentaires (VE)
de cette microstructure virtuelle. La première, proposée par Zeman et al. [Zem01] et reprise par
Couégnat [Cou08], consiste à générer des VE de petite taille dont les fibres sont positionnées de façon
à respecter un descripteur statistique de manière optimale (fonction K [Zem01] ou covariance [Cou08]
par exemple) obtenu expérimentalement. Cette cellule de petite taille est censée rendre compte de
l’hétérogénéité de la microstructure (plus grande) observée expérimentalement. Les fluctuations d’un
volume à l’autre (propriétés microstructurales et mécaniques) sont donc moins marquées que celles
observées entre VE “réels” de même taille. Même si le descripteur statistique utilisé contient des
informations conséquentes sur l’arrangement de la microstructure, on ne peut par exemple pas rendre
compte des fluctuations de fractions surfaciques de fibre entre VE puisque celle-ci est fixée et égale à
la valeur moyenne mesurée. Les VE utilisés sont de plus périodisés, ce qui, sur des volumes de petite
taille, diminue encore plus les fluctuations de microstructure au sein des VE.
L’autre approche, que nous avons choisie de suivre (également utilisée par Kanit et al. [Kan03]),
utilise un modèle de génération de microstructure pour créer un grand nombre de VE, dont certaines
caractéristiques microstructurales (la fraction surfacique de fibres par exemple) sont en accord, en
moyenne sur les VE, avec les observations expérimentales. Cette méthode permet réellement de rendre
compte de l’hétérogénéité qui existe à l’intérieur de la microstructure, d’un VE à l’autre, sans en
diminuer le caractère aléatoire. Nous avons également choisi, toujours dans un souci de conservation
du caractère aléatoire, de ne pas périodiser les VE.
Les deux approches présentent toutefois des avantages et inconvénients respectifs :
• La première approche sous-estime les fluctuations entre VE mais conduira à une convergence
plus rapide des propriétés mécaniques.
• La seconde approche converge plus lentement mais permettra d’étudier les fluctuations de com-
portement d’un VE à l’autre et par conséquent la notion de VER mécanique.
I.2.1 Procédés de génération de microstructure
La génération de microstructures de matériaux hétérogènes, en particulier de composites, nécessite
l’utilisation de modèles de génération aléatoire de particules (inclusions ou fibres par exemple). Cette
étape est d’autant plus importante que l’arrangement des renforts du matériau peut notablement
influencer les propriétés mécaniques du matériau. Plusieurs études, dont beaucoup sont réalisées dans le
cadre de composites à renforts fibreux, mettent en œuvre et analysent différents modèles de génération
aléatoire.
Le modèle d’Adsorption Séquentielle Aléatoire (Random Sequential Adsorption, RSA [Wid66,
Fed80, Hin86]) est couramment utilisé et applicable à différents domaines et différentes géométries
de particules. Dans le cas de la génération de disques dans un domaine à 2 dimensions, les centres
des disques sont générés aléatoirement et séquentiellement. Chaque position n’est acceptée que si le
disque considéré ne présente pas de chevauchement avec les disques précédemment placés. De nou-
velles coordonnées sont aléatoirement générées tant que le disque n’est pas correctement positionné,
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et une fois acceptée la position du disque est définitive. Ce modèle, également connu sous le nom de
hard-core model est simple à mettre en œuvre mais présente une limitation importante puisqu’on ne
peut générer de hautes fractions surfaciques de fibres [Bur03]. Il est montré en effet que pour des
disques de diamètre constant la fraction limite moyenne est de 54,7% [Hin86,Rin97,Fed80].
Lors d’une première modélisation du toron (détaillée dans [Cha08,Cha10]), la fraction surfacique de
fibres a été mesurée en prenant en compte la totalité du toron (sans la couche de matrice périphérique),
menant à une fraction surfacique moyenne de 58%. Le modèle de génération de fibres RSA a alors
été utilisé : en modélisant des fibres de diamètre variable il a été possible d’atteindre une fraction
surfacique de fibres de 55%. La fraction manquante est comblée par la matrice, pour obtenir la bonne
fraction de porosité (4% dans ce cas là). La zone d’étude du toron définitivement retenue (zone à cœur,
voir figure I.3) présente une fraction de fibres plus importante (63,5%) et ne permet plus l’utilisation
de ce modèle.
Il existe également des modèles qui définissent les positions des particules non pas de manière
séquentielle mais en utilisant des méthodes de réarrangements collectifs. Ces techniques sont prin-
cipalement utilisées dans le cadre de la génération d’empilements aléatoires compacts ou non tassés
(random close packing, random loose packing). Ces modèles considèrent des distributions aléatoires
de particules en contact avec leurs proches voisins. Ces dernières présentent un nombre de coor-
dination (nombre de particules voisines en contact avec la particule considérée) maximal pour les
empilements aléatoires compacts. Le principe commun aux différents modèles est la génération aléa-
toire initiale de toutes les positions des particules puis le réarrangement des particules pour suppri-
mer les chevauchements. Différentes méthodes pour relocaliser les particules sont proposées dans la
littérature [He99, Nol93, Yan96, Jod85] et sont parfois accompagnées de variations du diamètre des
particules [Cla87].
De façon à générer des fractions volumiques supérieures à 55%, il existe différents modèles plus
singuliers. Wongsto et al. [Won05] génèrent par exemple une microstructure aléatoire par perturba-
tion d’un arrangement parfaitement régulier des fibres (grille). Ce type de modèle permet d’obtenir
des fractions surfaciques élevées mais paraît peu adapté pour des fibres à diamètre variable. Le modèle
proposé par Segurado et al. [Seg02] qui mélange méthode RSA et réarrangement des fibres permet
encore d’atteindre seulement 60% de fibres selon les auteurs. Le modèle de Melro et al. [Mel08] réor-
ganise également les fibres après l’utilisation de la méthode RSA, mais selon un algorithme complexe.
Enfin, soulignons le modèle établi par Vaughan et al. [Vau10] qui suit une logique séquentielle (les
fibres sont placées définitivement une à une) où les distances interfibres sont définies par les distribu-
tions aux 1er et 2nd voisins estimées expérimentalement. Ce type d’algorithme présente l’avantage de
prendre en compte directement la géométrie de la microstructure (arrangements de fibres, diamètres
variables) et permet de générer des fractions surfaciques supérieures à la méthode RSA classique
(60% dans le cas étudié dans [Vau10]). Les auteurs ne précisent cependant pas la fraction surfacique
maximale qui peut être obtenue.
Nous avons préféré dans notre cas, comme Trias [Tri05], utiliser une méthode de réarrangement
collectif dérivant de la génération d’empilements aléatoires compacts, relativement simple à mettre en
œuvre et menant aux fractions surfaciques les plus élevées. Elles sont de plus déjà adaptées à la prise
en compte de fibres de diamètre variable.
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I.2.2 Description du procédé utilisé
Le procédé de génération aléatoire des centres de fibre est de type arrangement : toutes les posi-
tions initiales sont générées aléatoirement en même temps (distribution poissonienne de densité λexp)
puis les points sont déplacés jusqu’à respecter la condition de non-chevauchement entre fibres. Dans
notre cas, les données d’entrée du modèle, issues des observations expérimentales, sont :
• la distribution de diamètres des fibres dfi : les diamètres sont définis en effectuant un tirage
aléatoire dans la distribution de diamètres mesurés sur les six torons (environ 3000 fibres,
figure I.6) ;
• la densité surfacique de centres de fibre (λexp = 5200 points/mm2, tableau I.1) ;
• la taille des Volumes Elémentaires (VE) à générer (domaine carré A de côté L) ;
• une distance de répulsion entre fibres nulle : le contact entre fibres est autorisé.
Les techniques de réarrangements utilisées reprennent les principes de modèles utilisés dans le
cadre de la génération d’empilements aléatoires compacts. La distribution de fibres dans le toron n’est
pas un empilement aléatoire compact, cependant l’algorithme arrangeant les fibres entre elles utilise
le modèle proposé par he et al. [He99], également repris par Trias [Tri05] dans un contexte similaire.
Figure I.12 – Zone de tirage
Le tirage des centres des fibres est effectué sur une zone A0 de taille L0 légèrement plus grande
que le VE à générer (L0 = L+ lbord, lbord valant 10 fois le rayon maximum des fibres) de façon à éviter
les éventuels effets de bord dus à la méthode d’arrangement des fibres (figure I.12). Définir une zone
A0 est également nécessaire pour pouvoir prendre en compte les fibres apparaissant dans le VE mais
dont le centre n’appartient pas au domaine A. Le nombre de centres de fibre N à tirer dans la zone
A0 est supposé suivre une distribution de Poisson de paramètre λ0. La probabilité de trouver k fibres
dans le domaine A0 est donnée pas l’équation (I.6).
P (N = k) = λ0
k
k! e
−λ0 , où λ0 = λexpA0 (I.6)
Les positions initiales X des N fibres (centres) sont générées aléatoirement en suivant une dis-
tribution uniforme dans le domaine A0. N diamètres dfi sont tirés aléatoirement dans la distribution
observée expérimentalement et sont attribués (définitivement) à un point i.
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Nous pouvons alors déterminer le taux de chevauchement Cij entre deux fibres i et j de vecteurs
position Xi et Xj par :
Cij =
Dminij − dij
Dminij
(I.7)
où
• dij est la distance séparant les deux centres des fibres i et j ;
• Dminij est la distance minimum admissible entre les deux centres. La distance de répulsion  est
théoriquement nulle entre deux fibres, mais pour éviter tout problème de maillage ultérieur, on
définit Dminij = d
f
i + d
f
j +  ( =0,05 µm).
Il y a donc chevauchement entre deux fibres si Cij est positif. On définit, pour chaque fibre i son
taux de chevauchement Ci comme le taux de chevauchement maximum de la fibre i avec ses voisines j.
Le taux de chevauchement maximal Cmax de l’ensemble des points est déterminé : tant que ce
dernier est positif (avec une tolérance de 10−6), nous effectuons une procédure d’arrangement sur
l’ensemble des points (voir schéma explicatif figure I.13). Le taux de chevauchement Ci de chaque
fibre est déterminé successivement. S’il est positif, le point i est repositionné afin de supprimer ou de
réduire le taux de chevauchement. Cette procédure est appelée relaxation. La nouvelle position XRi de
la fibre i chevauchant ni particules j est donnée par l’équation (I.8)(, où Xji est la nouvelle position
i permettant de séparer les fibres i et j (équation (I.9)) [He99].
XRi =
1
ni
ni∑
j=1
Xji (I.8)
Xji = Xj + (Xi −Xj)
Dminij
dij
(I.9)
Cette nouvelle position n’est acceptée que si le nouveau chevauchement créé est inférieur au che-
vauchement maximal Cmax. On évite ainsi d’augmenter le chevauchement maximal et donc le risque
de non-convergence [Cla87]. La position de la fibre i n’est pas modifiée si celle-ci ne présente aucun
chevauchement [Yan96]. Chaque position de fibre est ainsi séquentiellement testée et réarrangée si né-
cessaire. Après chaque itération de cette étape d’arrangements, un petit mouvement aléatoire appelé
vibration est appliqué aux fibres qui présentaient un taux de chevauchement positif et qui sont en
contact avec trois fibres au plus. La nouvelle position XVi du point i est tirée aléatoirement dans une
zone centrée sur Xi et de côté égal au dixième du diamètre moyen des fibres.
Il faut noter que les points sont bridés à l’intérieur du domaine A0 : tout déplacement entraînant
une nouvelle position du point à l’extérieur du domaine est annulé. De plus, afin de ne pas créer de
biais lors de la phase d’arrangements, la séquence des points testée est modifiée de manière aléatoire
après chaque itération. Enfin, afin d’améliorer le temps de calcul, une zone de voisinage est définie pour
chaque centre de manière à ne pas avoir à tester tous les points. Cet algorithme (mis en œuvre dans
Matlab r©) permet de générer des fractions surfaciques de fibres élevées et en un temps relativement
court (par exemple, 47 secondes en moyenne pour un VE de 192 µm de côté et 64% de fibres i.e.
190 fibres en moyenne). L’algorithme proposé par He et al. [He99] inclut également un rapprochement
des particules à leur plus proche voisin si elles ne présentent pas de chevauchement. Cette étape
nécessaire pour obtenir des fractions de fibres très élevées n’est pas retenue ici.
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Figure I.13 – Schéma de l’algorithme utilisé pour générer la microstructure virtuelle
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La géométrie de la microstructure est ensuite générée, à partir des positions et diamètres des
fibres, grâce au module de CAO disponible dans la plateforme Salome r©. La matrice est construite
en supposant une épaisseur constante dans toute la microstructure. Cette épaisseur est identifiée de
manière à obtenir une fraction surfacique de porosité moyenne cohérente avec les observations (6,56%,
voir §I.1.3.1). L’épaisseur optimisée, 2,05 µm, permet d’obtenir une fraction de porosité moyenne de
6,65%, en considérant 53 VE de 192 µm de côté, soit environ 10 000 fibres au total (voir tableau I.2).
L’épaisseur déterminée est en adéquation avec les observations expérimentales (l’épaisseur de matrice
pouvant toutefois varier entre 1 µm et 5 µm environ). La figure I.14 présente un exemple de VE obtenu
après le tirage des positions des fibres et la génération de la géométrie, comparé à un VE “réel” de
mêmes dimensions.
(a) Microstructure virtuelle (b) Microstructure réelle
Figure I.14 – Comparaison d’un VE de la microstructure virtuelle générée aléatoirement à un VE de
la microstructure réelle de même taille
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I.2.3 Confrontation aux caractérisations expérimentales
Les caractérisations des distributions de fibres et de pores effectuées sur les observations expéri-
mentales (§I.1.3 et I.1.4) ont été réalisées sur la microstructure simulée. De façon à obtenir des don-
nées représentatives, cette caractérisation a été effectuée sur 53 VE contenant en moyenne 190 fibres
(192 µm de côté). Les données concernant les fibres sont directement extraites des résultats du tirage
de points, alors que les données concernant la porosité sont issues d’opérations spécifiques lors de la
construction de la géométrie au sein de la plateforme Salome r©.
I.2.3.1 Caractérisation de la distribution de fibres
N λ ff fp
AVoronoi flocale dvois dPPvois dfvois d
f
PPvois
[µm2] [-] [%] [-] [µm] [-] [µm] [-] [µm] [-] [µm] [-]
[/mm2] [%] [%] moy etr moy etr moy etr moy etr moy etr moy etr
Exp. 1858 5200 63.5 6.56 197 0.24 64 0.22 15.3 0.13 12.4 0.10 2.81 0.57 0.31 1.19
Sim. 9915 5080 63.8 6.65 198 0.15 64 0.20 15.4 0.09 12.7 0.10 2.80 0.36 0.44 1.23
Tableau I.2 – Données caractéristiques des distributions de fibres générées numériquement
Le tableau I.2 compare les résultats de la caractérisation des fibres (moyenne et écart type relatif
des descripteurs du 1er ordre) aux données issues de la caractérisation expérimentale. Nous pouvons
tout d’abord vérifier que le procédé de génération des fibres permet d’obtenir une fraction surfacique
de fibres et une densité surfacique de points moyennes en accord avec les observations. Comme nous
le verrons §I.3.2, ces caractéristiques sont correctes pour des VE de différentes tailles, la méthode de
tirage des centres de fibre est donc validée.
En considérant maintenant l’ensemble des descripteurs issus de la tesselation de Voronoi, nous
pouvons constater une très bonne correspondance entre les valeurs moyennes des microstructures
simulée et expérimentale et un assez bon accord sur les écarts types relatifs. Les écarts types relatifs des
aires des cellules de Voronoi et des distances aux voisins de la microstructure virtuelle sont légèrement
inférieurs à ceux de la microstructure réelle, témoignant probablement d’une distribution spatiale
légèrement plus régulière.
Les densités de probabilité de ces descripteurs (figure I.15) confirment la bonne correspondance
entre les deux microstructures. Les distributions qui correspondent le moins sont celles des distances
aux voisins et plus proche voisin de fibre à fibre. En effet, l’interpénétration entre fibres étant im-
possible (interdite par le tirage des centres des fibres), nous n’observons pas de distances négatives 1
contrairement aux distributions de la microstructure réelle. De plus, ces distances caractérisent main-
tenant réellement les distances interfibres, les fibres étant parfaitement circulaires, contrairement aux
distances définies pour la microstructure réelle. Il est donc difficile de comparer précisément les dis-
tributions, mais nous pouvons observer une tendance globale relativement proche des observations
expérimentales.
Enfin, les descripteurs du 2nd ordre confirment ces conclusions puisque nous observons une très
bonne correspondance entre les fonctions K(r) ainsi qu’entre les fonctions g(r) (figure I.16). La fonc-
tion de distribution radiale de la microstructure virtuelle présente, comme pour les observations, un
pic vers 13 µm. Les oscillations pour des distances plus importantes sont également semblables aux
observations expérimentales.
1. voir remarque page 20
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(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Figure I.15 – Comparaison des microstructures virtuelles et expérimentales : densités de probabilités
des descripteurs statistiques issus de la tesselation de Voronoi (la légende est identique pour toutes les
figures)
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(a) Fonction K de Ripley (b) Fonction de distribution radiale
Figure I.16 – Comparaison des microstructures virtuelle et expérimentale : descripteurs statistiques
du 2nd ordre
I.2.3.2 Caractérisation de la porosité
(a) Histogramme normalisé complet (b) Zoom sur les petites surfaces de pore
Figure I.17 – Comparaison des distributions des aires de pore
La distribution des aires de pore obtenue au sein de la microstructure virtuelle est présentée sur
la figure I.17, en comparaison avec la distribution obtenue lors de la caractérisation microstructurale.
Les allures générales des histogrammes sont semblables, avec une grande part de pores de petite taille
(<10 µm2) et peu de pores de taille importante (>100 µm2). Nous observons également une bonne
adéquation en ce qui concerne la fraction surfacique cumulée de porosité représentée sur la figure I.18
(comparaison des courbes rouge et bleue).
32 Chapitre I. Modélisation du comportement élastique du toron
Les deux distributions sont très proches, mais des différences existent au niveau des pores de
tailles extrêmes. En effet, si nous nous intéressons plus particulièrement aux pores de petite taille
(figure I.17b), nous pouvons constater que la quantité de pores dont la surface est très petite (10 µm2)
est moindre par rapport à la distribution expérimentale. Cet écart est dû à l’hypothèse d’épaisseur
constante de matrice utilisée pour générer la microstructure virtuelle : les petits espaces vides entre
fibres peuvent être rapidement bouchés alors que dans la microstructure réelle une épaisseur de ma-
trice plus fine par endroit laisse apparaître une porosité résiduelle plus fine. Il faut également noter
que la microstructure réelle contient beaucoup plus de pores (0,007/µm2) que la microstructure vir-
tuelle (0,004/µm2), pour une même fraction de porosité. Les pores “manquants” sont ceux de petite
taille (figure I.17). Ils représentent cependant une partie négligeable de la fraction de porosité totale
(figure I.18), l’effet de cet écart sur le comportement mécanique devrait donc lui aussi être négligeable,
et ce d’autant plus que ces petits pores sont isolés.
Il existe également un écart au niveau des pores de taille importante. La surface maximale de pores
est très supérieure aux observations réalisées sur six torons, les surfaces allant jusqu’à 740 µm2 pour
la microstructure virtuelle alors qu’elles se limitent à 330 µm2 dans la microstructure réelle. Il s’agit
cependant ici de la queue de distribution des surfaces de pore, qui nécessite une statistique représen-
tative pour être observable, et donc un grand nombre d’observations expérimentales. Or, la figure I.18
montre une dispersion relativement importante d’un toron à l’autre (observations expérimentales).
Cette même dispersion a été simulée en générant six VE de surface égale à la surface moyenne des
torons analysés : il existe une différence entre la distribution moyenne calculée à partir de ces six
VE et celle issue de l’observation d’un grand nombre de VE. Les fluctuations d’un VE à l’autre sont
également marquées. Les observations microstructurales (rassemblant environ 2000 fibres) ne sont
donc probablement pas représentatives de la distribution complète de la porosité, contrairement aux
analyses effectuées sur la microstructure virtuelle (sur un grand nombre de VE, rassemblant environ
10000 fibres). En effet, une observation complémentaire de toute la section de composite étudiée (voir
figure I.1) met en évidence la présence de quelques pores de très grande surface (510 µm2, 560 µm2 et
670 µm2) dans d’autres torons.
Le procédé de génération de microstructure permet donc d’obtenir des populations de fibres et de
pores conformes aux observations expérimentales.
Figure I.18 – Fraction surfacique cumulée de porosité en fonction de la surface des pores
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I.3 Comportement élastique
Nous venons de voir comment générer un grand nombre de VE statistiquement représentatifs de la
microstructure expérimentale. De tels VE vont permettre d’aborder maintenant les notions d’homo-
généisation numérique et de VER. Le comportement mécanique des VE, et donc de la microstructure
virtuelle, est étudié par éléments finis. Il est alors nécessaire d’utiliser un maillage particulier pour
cette microstructure, totalement aléatoire et présentant des pores en contact avec les bords des VE.
Nous allons mettre en évidence, en étudiant les comportements apparents d’un grand nombre de VE
de différentes tailles, d’importants problèmes de séparabilité des échelles. Les fluctuations constatées
ne permettent pas l’utilisation classique du VER et nécessitent l’introduction de la notion de Volume
Elémentaire Statistique (VES). En dépit de ces problèmes de séparabilité d’échelles, nous proposerons
en première approximation une estimation du comportement homogène équivalent et montrerons que
la forte anisotropie du toron et les problèmes de séparabilité des échelles sont fortement liés à la géomé-
trie spécifique des pores. Enfin, l’utilisation d’une microstructure virtuelle nous permettra de mettre
en évidence une forte sensibilité du comportement mécanique à l’épaisseur de matrice, représentative
de la qualité de l’infiltration par CVI.
I.3.1 Maillage et propriétés mécaniques des constituants
(a) Exemple de maillage d’un VE (b) Zones raffinées du maillage
Figure I.19 – Exemple de maillage 3D (fibres en rouge, matrice en orange et pores maillés en bleu)
Le maillage de chaque VE est construit en deux étapes. Un maillage 2D triangulaire (éléments de
taille caractéristique de l’ordre du micromètre) est réalisé par un mailleur disponible au sein de la pla-
teforme Salome r© (Netgen1D2D). Certaines zones sont raffinées automatiquement par le mailleur
lorsque les dimensions sont trop petites par rapport à la finesse globale. Ceci permet d’avoir une
description plus fine au niveau de certaines singularités, comme de petits pores ou de très fines épais-
seurs de matrice entre deux fibres. Une étude de la sensibilité des propriétés élastiques à la finesse du
maillage est présentée annexe C.
De plus, afin de pouvoir appliquer des conditions aux limites périodiques aux VE lors du calcul
mécanique, les pores en contact avec le contour du VE sont sélectionnés et maillés. Les autres, à
l’intérieur du VE, restent vides. Le maillage 3D est finalement construit par extrusion du maillage 2D
(figure I.19). Nous supposons ici que l’évolution de la porosité dans la direction des fibres est lente, et
faisons donc l’hypothèse que la microstructure est invariante 1 dans cette direction.
1. Nous préférerons tout de même un maillage 3D qui permet d’accéder à tous les coefficients du tenseur des rigidités.
34 Chapitre I. Modélisation du comportement élastique du toron
Les fibres et la matrice sont modélisées comme des matériaux homogènes au comportement méca-
nique élastique isotrope. En effet, même s’il existe probablement une texture cristallographique locale
dans la matrice due à la croissance du SiC lors du dépôt par CVI, l’effet de cette anisotropie est
considéré comme très négligeable par rapport à l’influence de la porosité. Le module de Young des
fibres du modèle est la moyenne de différentes déterminations expérimentales de ce dernier complétées
par le module donné par le fabricant (voir tableau I.3). En ce qui concerne la matrice, le module est
plus difficile à mesurer expérimentalement. Quelques mesures à partir d’essais sur microcomposites
(une fibre enrobée de matrice) et une estimation par homogénéisation des propriétés du polycristal de
SiC sont à l’origine du module utilisé pour la matrice dans le modèle (tableau I.3). Le coefficient de
Poisson est pris identiquement égal à 0,18 pour les fibres et la matrice [Gel07]. Enfin, des propriétés
mécaniques très faibles (élastique isotrope, E=10 MPa, et même coefficient de Poisson) sont affectées
aux pores maillés.
Référence EF [GPa]
Colin [Col08] 335
Pierquet [Pie06] 345
Falanga [Fal08] 343
Sauder [Sau07] 375
Fournisseur 372
Modèle 354
Référence EM [GPa]
Colin [Col08] 390
Michaux [Mic03] 416
Gélébart [Gel07] 407
Modèle 404
Tableau I.3 – Modules de Young des fibres et de la matrice
I.3.2 Détermination du comportement apparent et notion d’homogénéisation
I.3.2.1 Comportement apparent
Le tenseur des rigidités apparent Kapp d’un VE est le tenseur du 4e ordre qui relie les tenseurs de
contrainte et de déformation moyennes sur le volume Ω du VE (équations (I.10) et (I.11)). Lorsque le
VE est suffisamment grand (on parle alors de Volume Elémentaire Représentatif, VER), le compor-
tement apparent ne dépend plus de la réalisation statistique considérée ni des conditions aux limites
appliquées aux bornes du VE. Cette limite permet de déterminer le comportement homogène équivalent
(aussi appelé comportement effectif Keff ). Cependant le comportement homogène équivalent ne peut
être utilisé à l’échelle supérieure que si le VER est très petit devant la structure considérée (ici le
toron). Le VER doit donc être suffisamment grand, devant la taille caractéristique des hétérogénéités
microstructurales, pour être représentatif, mais également suffisamment petit devant la structure pour
pouvoir être utilisé à l’échelle supérieure. On parle alors de condition de séparabilité des échelles.
〈〉 = 1
VΩ
∫
Ω
 dV, 〈σ〉 = 1
VΩ
∫
Ω
σ dV (I.10)
〈σ〉 = Kapp1 : 〈〉 , pour tout chargement associé à un jeu de CL (I.11)
Le comportement apparent peut également être défini comme le tenseur du 4e ordre liant le tenseur
moyen (en volume) des déformations à la moyenne volumique de la densité d’énergie (équation (I.12)).
Cette définition assure la symétrie de Kapp2 , alors que ce n’est pas forcément le cas avec la première
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définition de Kapp1 .
1
2 〈 : K : 〉 =
1
2 〈〉 : K
app
2 : 〈〉 , pour tout chargement associé à un jeu de CL (I.12)
Le lemme de Hill (équation (I.13)) exprime l’égalité entre le travail macroscopique et la moyenne
spatiale du travail microscopique. Quand il est satisfait par les champs locaux σ et  et ce pour tous
les cas de chargement, il assure l’équivalence des deux définitions de Kapp [Bor01].
〈σ〉 : 〈〉 = 〈σ : 〉 (I.13)
Il est ainsi possible de calculer un à un les 36 coefficients du tenseur en appliquant six cas de char-
gement indépendants et en couplant les résultats. La résolution du système exprimé en équation (I.14)
(où I désigne un chargement en particulier) permet d’identifier les coefficients de Kapp1 . Le système
exprimé équation (I.15) permet lui d’accéder aux coefficients de Kapp2 .
〈σ〉I = Kapp1 : 〈〉I , ∀I ∈ [1, 6] (I.14)
〈σI : J〉 = 〈〉I : Kapp2 : 〈〉J , ∀(I, J) ∈ [1, 6]2 (I.15)
I.3.2.2 Conditions aux limites
Les conditions aux limites à appliquer aux bornes du VE doivent de préférence satisfaire le lemme
de Hill (équation (I.13)). Cette condition est satisfaite par quatre types de conditions aux limites
sur le contour ∂Ω du volume Ω [Haz95, Jia02](dans les définitions suivantes, t, u, L et n désignent
respectivement le vecteur contrainte, le vecteur déplacement, le vecteur de périodicité et le vecteur
normal) :
• les conditions aux limites en déformation homogène (CLDH, équation (I.16))
• les conditions aux limites en contrainte homogène (CLCH, équation (I.17))
• les conditions aux limites mixtes (CLMI, équation (I.18)
• les conditions aux limites périodiques (CLP, équation (I.19))
Les CLMI, contrairement aux CLDH et CLCH, ne définissent pas un jeu particulier mais toute
une famille de conditions aux limites.
u (x) = 〈〉 ·x, ∀x ∈ ∂Ω (I.16)
t (x) = 〈σ〉 ·n, ∀x ∈ ∂Ω (I.17)
(t (x)− 〈σ〉 ·n) · (u (x)− 〈〉 ·x) = 0, ∀x ∈ ∂Ω (I.18)
u (x + L) = u (x) + 〈〉 ·L ; t (x + L) = −t (x) , ∀x ∈ ∂Ω (I.19)
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On montre [Haz94] que les CLCH et les CLDH conduisent, si l’on considère un unique VE, aux
bornes inférieure et supérieure de tout tenseur apparent obtenu pour ce même VE en appliquant des
CLMI (équation (I.20)).
KappCLCH ≤ KappCLMI ≤ KappCLDH (I.20)
Dans le cas d’une microstructure périodique, Keff est déterminé de manière exacte si l’on impose
des CLP. Pour des milieux non périodiques, comme dans notre cas, on obtient seulement une estima-
tion. Comme pour les CLMI, on peut montrer que le comportement apparent issu d’un calcul en CLP
est encadré par les comportements apparents déterminés grâce aux CLCH et CLDH (équation (I.21)),
et que le comportement effectif correspond à la limite de ces deux comportements lorsque la taille du
VE tend vers l’infini [Bor01].
KappCLCH ≤ KappCLP ≤ KappCLDH (I.21)
Dans notre cas, le choix des conditions aux limites est limité par la géométrie spécifique des VE,
non périodique et présentant des pores en contact avec le contour. En effet, la déformation des pores
débouchants (aux propriétés mécaniques très faibles) sollicités en contrainte homogène aux limites est
extrêmement grande. Le tenseur des rigidités apparent (très faible) mène quasiment à la borne de
Reuss. La borne inférieure fournie par les CLCH ne peut donc pas être utilisée.
Hazanov [Haz95] a introduit les “conditions aux limites mixtes orthogonales”, un jeu de conditions
aux limites spécifique appartenant aux CLMI, où le vecteur traction est imposé dans une (ou deux)
direction(s) macroscopique(s) et le déplacement dans les deux (ou une) direction(s) orthogonale(s).
Cette définition induit cependant des restrictions sur le volume et le chargement pour pouvoir satisfaire
le lemme de Hill. En effet, la microstructure du VE doit être au moins orthotrope et les chargements
en cisaillement ne peuvent pas être appliqués. Il n’est donc pas possible de déterminer le tenseur des
rigidités apparent complètement [Haz98].
Pour dépasser ces restrictions (principalement la deuxième), Pahr et al. [Pah08b] définissent un jeu
de conditions aux limites mixtes spéciales appelées conditions aux limites mixtes compatibles avec la
périodicité en appliquant six chargements indépendants en déformation moyenne imposée (tableau I.4).
Ces conditions aux limites permettent d’obtenir les mêmes propriétés élastiques moyennes que les CLP
si l’on considère une microstructure orthotrope.
Cependant le lemme de Hill n’est pas complètement satisfait dans le cas d’une microstructure sans
symétrie particulière (comme c’est le cas ici). Le calcul conduit à un tenseur des rigidités apparent qui
présente des petits défauts de symétrie s’il est déterminé en utilisant la définition mécanique (équa-
tion (I.11)). Il est donc nécessaire dans notre cas d’utiliser la définition énergétique (équation (I.12))
qui assure la symétrie du tenseur Kapp. On notera toutefois que les écarts entre Kapp1 (équation (I.14))
et Kapp2 (équation (I.15)) sont très faibles.
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Figure I.20 – Notations pour désigner les faces d’un VE
S1min S1max S2min S2max S3min S3max
Ext. 1
u1 = 〈11〉 l12 u1 = −〈11〉 l12 u2 = 0 u2 = 0 u3 = 0 u3 = 0
t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0
Ext. 2
u1 = 0 u1 = 0 u2 = 〈22〉 l22 u2 = −〈22〉 l22 u3 = 0 u3 = 0
t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0
Ext. 3
u1 = 0 u1 = 0 u2 = 0 u2 = 0 u3 = 〈33〉 l32 u3 = −〈33〉 l32
t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0
Cis. 12
u2 = 〈21〉 l12 u2 = −〈21〉 l12 u1 = 〈12〉 l22 u1 = −〈12〉 l22 u3 = 0 u3 = 0
u3 = 0, t1 = 0 u3 = 0, t1 = 0 u3 = 0, t2 = 0 u3 = 0, t2 = 0 t1 = t2 = 0 t1 = t2 = 0
Cis. 13
u3 = 〈31〉 l12 u3 = −〈31〉 l12 u2 = 0 u2 = 0 u1 = 〈13〉 l32 u1 = −〈13〉 l32
u2 = 0, t1 = 0 u2 = 0, t1 = 0 t1 = t3 = 0 t1 = t3 = 0 u2 = 0, t3 = 0 u2 = 0, t3 = 0
Cis. 23
u1 = 0 u1 = 0 u3 = 〈32〉 l22 u3 = −〈32〉 l22 u2 = 〈23〉 l32 u2 = −〈23〉 l32
t2 = t3 = 0 t2 = t3 = 0 u1 = 0, t2 = 0 u1 = 0, t2 = 0 u1 = 0, t3 = 0 u1 = 0, t3 = 0
Tableau I.4 – Définition des conditions aux limites mixtes de Pahr [Pah08a] (Ext. : extension, Cis. :
cisaillement)
Finalement, le comportement apparent est déterminé par la méthode des éléments finis (éléments
prismatiques) dans Cast3m r© en utilisant l’approche énergétique et en appliquant les CLDH, le jeu
de CLMI proposé par [Pah08b] et les CLP. C’est l’utilisation des CLP qui nécessite que les pores
en contact avec les bords du VE soient maillés. Le maillage n’étant pas périodique, chaque face du
contour est projetée sur la face parallèle et des relations linéaires sont mises en place entre les nœuds
de cette face et les nœuds projetés pour pouvoir appliquer les relations de périodicité (procédure mise
en place dans Cast3m r©). Des conditions de périodicité sont appliquées dans tous les cas sur les deux
faces du VE perpendiculaire à la direction des fibres.
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Notation
Nous adopterons par la suite la convention d’écriture matricielle orthonormée (où la direction 3
est la direction des fibres) pour noter les tenseurs d’ordre 4 :
σ = K :  ⇔

σ11
σ22
σ33√
2σ12√
2σ13√
2σ23

=

. . . . . .
. . . . . .
. . Kij . . .
. . . . . .
. . . . . .
. . . . . .


11
22
33√
212√
213√
223

(I.22)
La correspondance avec les coefficients du tenseur des rigidités K d’ordre 4 est la suivante :
K1111 K1122 K1133
√
2K1121
√
2K1131
√
2K1132
K2211 K2222 K2233
√
2K2221
√
2K2231
√
2K2232
K3311 K3322 K3333
√
2K3321
√
2K3331
√
2K3332√
2K1211
√
2K1222
√
2K1221 2K1232 2K1231 2K1232√
2K1311
√
2K1322
√
2K1321 2K1332 2K1331 2K1332√
2K2311
√
2K2322
√
2K2321 2K2332 2K2331 2K2332

(I.23)
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I.3.3 Fluctuations
Nous avons vu précédemment que le VER mécanique devait répondre à différents critères du
point de vue de son comportement mécanique : ses propriétés sont indépendantes de la réalisation
statistique considérée, stables si la taille du VE augmente et indépendantes des conditions aux limites.
Afin d’aborder cette notion, des calculs mécaniques sont effectués sur un grand nombre de VE de
cinq tailles différentes (figure I.21), en appliquant pour chaque VE des CLDH, des CLP et des CLMI.
Les caractéristiques de chaque taille de VE et le nombre de VE générés pour chaque taille sont
reportés au tableau I.5. On peut remarquer que, pour chaque taille, le nombre de VE considéré est
suffisamment grand pour être représentatif des fractions surfaciques de fibres et de porosité mesurées
expérimentalement.
Figure I.21 – Tailles des VE générés comparées à la taille d’un toron
Taille L [µm] δ N NR ff [%] fp [%]
1 32.5 5 5 250 64.1 6.68
2 52 8 15 200 64.0 6.50
3 97.5 15 50 150 64.1 6.41
4 192 30 190 53 63.8 6.65
5 260 40 340 18 63.6 6.71
L désigne la dimension du côté du VE, δ le rapport entre L et le rayon moyen des fibres, N le nombre moyen de
centres de fibre, NR le nombre de réalisations effectuées pour chaque taille et ff et fp les fractions volumiques
de fibres et de porosité.
Tableau I.5 – Données caractéristiques des VE générés
Dans un premier temps, les fluctuations de Kapp sont étudiées pour les trois types de conditions
aux limites et les cinq tailles de VE générées. La figure I.22 présente les fluctuations du coefficient Kapp11
pour les cinq tailles de VES en fonction de la réalisation statistique considérée. Nous observons des
fluctuations très marquées pour les trois premières tailles de VE (δ=5 à 15). Les écarts types relatifs et
densités de probabilité, représentés sur la figure I.23 pour toutes les conditions aux limites, confirment
ces observations. L’écart type relatif de Kapp11 est supérieur à 10% pour les trois premières tailles, pour
toutes les conditions aux limites. Les distributions sont de plus en plus étroites avec l’augmentation
de la taille des VE. L’effet des conditions aux limites semble également d’autant plus faible que les
dimensions des VE sont grandes.
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Figure I.22 – Evolution de Kapp11 en fonction de la réalisation considérée, de la taille des VE en CLP
(a) Evolution de l’écart type relatif en fonction du
nombre de réalisations considérées
(b) Densité de probabilité
Figure I.23 – Caractérisation des fluctuations de Kapp11 en fonction de la taille des VE et des conditions
aux limites (la légende est commune aux deux figures)
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Les seuls VE (δ=5, δ=8) qui sont suffisamment petits par rapport au toron pour permettre l’utili-
sation d’un comportement homogène équivalent (voir §I.3.2.1) exhibent des fluctuations très marquées
et ne peuvent donc pas être considérés comme des VER. Les VE de taille 4 (δ=30) et de taille 5 (δ=40)
qui présentent le moins de fluctuations sont quant à eux trop grands par rapport au toron et ne sa-
tisfont clairement pas la condition de séparabilité des échelles. Cela signifie que la taille du VER est
trop grande par rapport à la taille du toron et qu’un comportement homogène équivalent ne peut pas,
en toute rigueur, être défini pour le toron.
I.3.4 Estimation du comportement homogène équivalent : sensibilité à la taille
des VES
Afin de réaliser un calcul à l’échelle du tissage, le paragraphe précédent montre qu’il faut porter
une attention particulière aux fluctuations importantes du comportement apparent au sein du toron.
Comment prendre en compte ces fluctuations dans un calcul de structure à l’échelle du tissage est
encore un problème ouvert.
En première approximation, ces fluctuations seront négligées et nous proposons d’évaluer le com-
portement homogène équivalent en réalisant la moyenne des comportements apparents de plusieurs VE
plus petits que le VER. De tels volumes sont alors appelés Volumes Elémentaires Statistiques (VES).
Un VES rend compte d’une partie de l’hétérogénéité et de la nature aléatoire de la microstruc-
ture [OS06, Yin08]. L’utilisation de VE plus petits que le VER doit être compensée en réalisant la
moyenne des comportements apparents de plusieurs VES.
Comme l’a montré Huet [Hue90] (équation (I.24)), le comportement homogène équivalent est
compris entre les moyennes des comportements apparents obtenus en appliquant les CLCH et les
CLDH d’un grand nombre de VES. Dans cette étude, nous ne pouvons utiliser que la borne supérieure
fournie par les CLDH ainsi que les deux estimations fournies par les moyennes des comportements
apparents en utilisant les CLP et les CLMI. Enfin, il faut noter que la valeur moyenne obtenue par
l’utilisation de n’importe quelles conditions aux limites peut donner une estimation différente de celle
obtenue par le VER si les VES sont trop petits [OS98,Kan03].
SappCLCH
−1 ≤ Keff ≤ KappCLDH (I.24)
La figure I.24a montre l’évolution de la moyenne K11 des coefficients Kapp11 apparents en fonction
du nombre de réalisations considérées, pour les différentes tailles et conditions aux limites. Nous
constatons tout d’abord que la moyenne converge effectivement à partir d’un certain nombre de VES.
Ensuite, il semble que la vitesse de convergence de la moyenne dépende de la taille des VES. Nous
proposons donc une méthode pour estimer cette vitesse de convergence en déterminant le nombre de
VES (ou de réalisations) NR2% nécessaire pour que le coefficient moyen K11 reste dans un intervalle
de confiance de ±2% autour de la moyenne sur la totalité des VES.
Ce nombre étant dépendant de la séquence de VES utilisée, c’est-à-dire l’ordre dans lequel sont
considérés les VES pour calculer K11, il est déterminé pour un nombre important de permutations de
la séquence initiale de VES, pour chaque taille et chaque type de conditions aux limites. Nous étudions
en figure I.24b l’évolution de la moyenne glissante de ces nombres de VES en fonction du nombre de
permutations effectuées. Nous pouvons constater que cette moyenne converge assez rapidement. La
valeur à convergence correspond alors au nombre de VES moyen nécessaire pour que la moyenne du
coefficient considéré du tenseur apparent ne dépende plus du nombre de VES considérés (avec une
erreur de ±2%).
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(a) Evolution de K11 moyen en fonction du nombre de
réalisations considérées
(b) Evolution du nombre moyen de VES nécessaire pour
que K11 converge à ±2% en fonction du nombre de per-
mutations considérées
Figure I.24 – Etude de la convergence du comportement moyen (la légende est commune aux deux
figures)
Il faut également noter que la moyenne des comportements apparents obtenus en CLDH converge
plus rapidement qu’en utilisant les CLP ou les CLMI (ceci est probablement dû au fait que les fluctua-
tions des comportements apparents en CLDH sont moins marquées, la moyenne se stabilise donc plus
vite). Nous montrons finalement avec cette estimation que la vitesse de convergence augmente avec la
taille des VES (95, 65, 40, 15 et 4 VES environ sont nécessaires pour que la moyenne se stabilise pour
les tailles 1 à 5 respectivement).
La sensibilité du coefficient moyen K11 à la taille des VES et aux conditions aux limites est mise
en évidence sur la figure I.25. La moyenne dépend effectivement de la taille du VES, K11 diminue
quand δ augmente.
Figure I.25 – Evolution de K11 moyen en fonction de la taille des VES et des conditions aux limites
(barres d’erreurs à ±2%)
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Nous proposons de quantifier la sensibilité à la taille par l’écart relatif eδ du coefficient moyen pour
chaque taille (déterminé sur la totalité des VES) par rapport à K11 pour la taille 5 :
eδ (K11) =
K11 (δ)−K11 (δ = 40)
K11 (δ = 40)
(I.25)
Cet écart passe de 8% pour la taille 1 à moins de 2% pour la taille 4. Il chute rapidement pour les
faibles δ mais la diminution est fortement ralentie pour les plus grands VES.
(a) Evolution de l’écart relatif de K11 en fonction de la
taille des VES par rapport à la taille 5
(b) Evolution de l’écart relatif de K11 en CLDH et CLMI
par rapport aux CLP
Figure I.26 – Effet de la taille des VES sur les écarts par rapport à la valeur limite et entre conditions
aux limites
La dépendance aux conditions aux limites est quant à elle caractérisée par l’écart relatif eCL défini
pour chaque taille comme l’écart par au rapport coefficient moyen K11 obtenu en CLP :
eCL (K11) =
K11 (CL)−K11 (CLP )
K11 (CLP )
(I.26)
Nous observons également une dépendance aux conditions aux limites qui diminue avec la taille
des VES. Notons que les CLP et CLMI donnent des résultats similaires pour toutes les tailles. Ce n’est
pas le cas pour les CLDH, mais la décroissance l’écart entre les CLP et les CLDH diminue fortement
à partir de δ=30 (taille 4, voir figure I.26b). L’écart est alors très faible (3%), les estimations obtenues
par les CLP et les CLMI sont donc bonnes puisqu’elles sont très proches de la borne supérieure.
En ne considérant que K11, nous pouvons supposer que K11 calculé sur une quinzaine de VES
de taille 4, i.e. δ=30, (ou cinq VES de taille 5, i.e. δ=40) donne une estimation satisfaisante du
comportement homogène équivalent, par cette méthode.
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I.3.5 Résultats sur tous les coefficients du tenseur
Il est nécessaire de mener l’étude de sensibilité, présentée précédemment sur K11, sur l’ensemble
des coefficients pour pouvoir effectuer l’estimation sur le tenseur complet. Nous nous limitons aux
coefficients relatifs à l’isotropie transverse, les autres étant nuls (les tenseurs apparents ont une symétrie
monoclinique, mais les coefficients K14, K24, K34 et K56 sont nuls en moyenne, voir équation (I.28)).
Comme nous l’avons vu concernantK11, les fluctuations des coefficients sont très marquées pour les
petits VES. Les écarts types relatifs des coefficients apparents (figure I.27) diminuent de plus de 20% à
environ 6% (au maximum), leur décroissance devenant plus faible à partir de δ=30 (taille 4). Comme
nous pouvions nous y attendre étant donnée la géométrie des VES, le coefficient K33 (la direction
3 est la direction des fibres) ne fluctue pratiquement pas. Les seules variations de ce coefficient sont
dues à des variations de fraction surfacique de porosité d’un VES à l’autre (la géométrie des pores
n’intervient pas).
Figure I.27 – Evolution de l’écart type relatif des fluctuations de tous les coefficients apparents en
fonction de la taille des VES
La figure I.28 présente le nombre de VES moyen NR2% nécessaire pour que la moyenne de chaque
coefficient converge (à ±2% près). Nous constatons que pour les tailles les plus faibles (tailles 1 à 3)
que la vitesse de convergence diffère suivant le type de CL utilisé : les moyennes issues des CLDH
nécessitent moins de réalisations que celles issues des CLP pour converger, alors que celles issues des
CLMI en nécessitent plus. A partir de la taille 4, les nombres de VES nécessaires sont équivalents pour
les trois types de CL.
L’équation (I.27) rassemble le nombre maximal de VES nécessaire toutes conditions aux limites
confondues pour converger pour la taille 4, i.e. δ =30 (notation matricielle) : ce sont les coefficients qui
caractérisent des réponses dans le plan qui convergent le moins rapidement (13 réalisations nécessaires
pour K11).
NR2%(δ = 30) =
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
13 12 12 − − −
12 11 − − −
2 − − −
12 − −
6 −
5
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
(I.27)
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(a) CLDH
(b) CLMI
(c) CLP
Figure I.28 – Evolution du nombre moyen de VES nécessaire pour que la moyenne de chaque coefficient
converge à ±2% près, en CLDH, CLMI et CLP
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Nous observons sur la figure I.29a que K44 (module de cisaillement 12) présente le plus gros écart
relatif entre les résultats en CLDH et CLP (tel que défini par la relation (I.26)). Cependant, comme
les autres coefficients, cet écart diminue fortement entre les tailles 1 et 3. La décroissance de l’écart
est plus faible à partir de la taille 4, pour un écart évalué à 4% environ. L’écart par rapport aux CLMI
est lui très faible pour tous les coefficients (<2%), sauf pour K44 qui présente encore les écarts les plus
importants pour toutes les tailles mais qui se stabilise à environ 3% à partir de la taille 4.
Enfin, l’évolution en CLP, en fonction de la taille des VES, de la moyenne de chaque coefficient
pour toutes les tailles par rapport aux résultats en taille 5 est décrite en figure I.30, par l’intermédiaire
de l’écart eδ défini en équation (I.25). K33, K55 et K66 sont moins sensibles que les autres coefficients
moyens à l’effet de taille. Tous coefficients confondus, l’écart entre la moyenne obtenue à la taille 4
et celle obtenue à la taille 5 est inférieur à 3%, ce qui, compte tenu de la tolérance acceptée sur les
variations de la moyenne, est satisfaisant.
(a) CLDH (b) CLMI
Figure I.29 – Evolution de l’écart relatif eCL des coefficients moyens en CLDH et CLMI par rapport
aux CLP
Figure I.30 – Evolution de l’écart relatif eδ des coefficients moyens en fonction de la taille des VES
par rapport à la taille 5 (en CLP)
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Synthèse
A partir des résultats précédents, une estimation du comportement homogène équivalent peut être
obtenue de manière satisfaisante en réalisant la moyenne des comportements apparents de quinze VES
de taille 4 (δ=30) ou dix VES de taille 5 (δ=40, équation (I.28)), en utilisant les CLP. L’écart entre
ces deux estimations est inférieur à 3%. De plus, pour chacune de ces estimations l’écart par rapport
à la borne supérieure obtenue en CLDH est faible, puisqu’il est inférieur à 4%.
Pour la suite, nous préfèrerons utiliser des volumes de taille 4 dont les maillages sont plus faciles
et plus rapides à construire.
KCLP =

262.2 56.26 57.32 0.156 0 0
261.9 57.26 −0.548 0 0
365.6 −0.071 0 0
204.7 0 0
(S) 242.5 −0.102
242.2

GPa (I.28)
Le comportement homogène équivalent obtenu est de plus fortement anisotrope. Nous présentons
sur la figure I.31 l’évolution du module d’élasticité en fonction de la direction de traction, où θ13
correspond à l’angle entre la direction de traction et la direction 1, pour une traction dans le plan (13).
Une traction parallèle aux fibres 1 équivaut donc à θ13 =90◦. Une traction dans une direction non
parallèle aux fibres (et donc également à la porosité) entrainera une forte chute de la rigidité, allant
jusqu’à une baisse de 30% du module de Young apparent pour une traction perpendiculaire aux fibres,
et ce pour une porosité de seulement 6,7%.
Figure I.31 – Evolution du module de Young apparent pour une traction dans le plan (13) en fonction
de l’angle de traction θ13 par rapport à la direction 1 (comportement moyen, taille 5, en CLP)
1. Pour rappel, les fibres sont parallèles à la direction 3.
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Nous pouvons noter pour finir que le tenseur moyen obtenu respecte les relations de l’isotropie
transverse attendue (en plus des coefficients K14 K24 et K34 qui sont négligeables). Les relations,
rappelées équation (I.29), sont vérifiées avec moins de 0,5% d’erreur.

K11 = K22
K55 = K66
K13 = K23
K44 = K11 −K12
(I.29)
Il ne faut cependant pas oublier que cette estimation ne constitue qu’une première approche du
changement d’échelle. En effet nous avons constaté d’importants problèmes de séparabilité des échelles,
puisque les variations du comportement apparent des seuls VES (δ=5, δ=8) dont la taille respecte
raisonnablement la condition de séparabilité des échelles présentent des fluctuations trop marquées
pour pouvoir être considérés comme des VER utilisables à l’échelle du toron. Ces fluctuations ne sont
pour l’instant pas prises en compte mais il serait intéressant de les introduire et d’en évaluer l’effet
dans un calcul à l’échelle du tissage (pour lequel une description fine de la répartition des fibres serait
cependant trop lourde).
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I.3.6 Etude de la sensibilité aux caractéristiques de la porosité
Nous venons de mettre en évidence la forte anisotropie et les problèmes de séparabilité des échelles
de la microstructure du toron inhérents à la porosité résiduelle issue du procédé CVI. Nous allons mon-
trer dans un premier temps que ces deux phénomènes sont directement liés à la géométrie particulière
des pores. Dans un deuxième temps, nous montrerons grâce aux développements décrits précédemment
que la qualité de l’infiltration de matrice a un impact important sur le comportement du toron.
I.3.6.1 Morphologie
La porosité résiduelle inhérente au procédé de fabrication du composite est la cause principale de
la forte anisotropie et des problèmes de séparabilité des échelles du toron. Afin de mettre en évidence
le rôle de la géométrie particulière des pores dans ce comportement complexe, le comportement de la
microstructure simulant le procédé CVI est comparé à celui d’une microstructure dont la géométrie des
pores est plus simple. Cette microstructure contient des pores circulaires dont la position (barycentre)
et la surface coïncident avec celles des pores de la microstructure CVI (figure I.32). Les fibres et
la matrice, ayant un faible contraste élastique, sont modélisées par une unique matrice homogène
ayant un comportement élastique isotrope dont le module de Young est déterminé par une loi des
mélanges (370 GPa). Le comportement mécanique de 25 VES (taille 4) de chaque microstructure est
étudié, en considérant l’impact sur les problèmes de séparabilité des échelles et sur l’estimation du
comportement homogène équivalent. L’ensemble des VES étudiés présente une fraction volumique de
porosité moyenne de 6,6%.
(a) Microstructure réelle
(pores CVI)
(b) Microstructure à pores cir-
culaires
Figure I.32 – Exemple de correspondance entre les microstructures à pores CVI et circulaires
La figure I.33 présente la densité de probabilité caractérisant les fluctuations de K11 pour les deux
types de microstructures et pour les différentes conditions aux limites. Elle montre une différence très
nette entre les deux types de microstructure : les fluctuations sont beaucoup moins marquées dans
le cas des pores circulaires, ainsi que l’écart entre les différentes conditions aux limites. De plus, la
microstructure à pores circulaires présente un comportement beaucoup plus rigide.
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Figure I.33 – Caractérisation des fluctuations de K11 pour les 2 types de microstructure (densité de
probabilité)
Le calcul de l’écart type relatif (équation (I.30)) des fluctuations de chaque coefficient confirme
que ces dernières sont moins importantes dans le cas de la microstructure à pores circulaires. Bien que
déjà faible pour la microstructure CVI, pour les pores circulaires il est inférieur à 2%, et ce pour tous
les coefficients. Les fluctuations d’un VE à l’autre sont donc négligeables.
ETRCVI/CIRCCLP =
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
5.5/1.6 4.1/0.9 5.1/1.5 − − −
4.5/1.6 4.0/1.5 − − −
0.8/0.7 − − −
3.8/1.9 − −
3.2/1.2 −
2.4/1.2
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
% (I.30)
Les tenseurs moyens obtenus en CLP sur les deux types de microstructures sont détaillés en
équation (I.31) (les données concernant les pores circulaires sont en gras). Nous observons un fort
assouplissement dû à la morphologie des pores CVI. Tous les coefficients sont touchés, K33 y étant
bien sûr moins sensible.
K
CVI/CIRC
CLP =

266/337 57/80 58/75 0.1/0.1 0 0
267/337 58/75 −0.3/0.1 0 0
366/373 −0.1/0.0 0 0
208/257 0 0
(S) 244/276 −0.3/0.1
245/276

GPa (I.31)
Cet effet d’assouplissement apparaît très nettement sur l’évolution du module d’élasticité appa-
rent présentée sur la figure I.34. L’anisotropie induite par la présence des pores parallèles aux fibres
est aggravée par la morphologie de la porosité CVI, qui induit une chute de module trois fois plus
importante (30% au lieu de 10%) par rapport à la morphologie circulaire dans le cas d’une traction
transverse. Notons que le module élastique E33 dans la direction 3 (θ13=90◦) est identique pour les
deux types de porosité, comme attendu avec des modules de Poisson ν identiques.
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Figure I.34 – Evolution du module de Young apparent pour une traction dans le plan (13) en fonction
de l’angle entre la direction de traction et la direction 1 (comportement moyen, taille 4,en CLP)
Enfin, les écarts entre conditions aux limites |eCL| (détaillés en équations (I.32) et (I.33)) deviennent
négligeables si les pores sont circulaires. Le coefficient K44 qui était le plus touché dans le cas de la
microstructure CVI ne présente plus qu’un écart de 1%, que ce soit par rapport aux CLDH ou aux
CLMI.
∣∣∣∣∣KCLDH −KCLPKCLP
∣∣∣∣∣
CVI/CIRC
=
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
2.9/0.6 1.5/0.7 2.7/0.4 − − −
2.9/0.6 2.7/0.4 − − −
0.2/0.0 − − −
3.7/1.1 − −
1.2/0.3 −
1.1/0.3
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
% (I.32)
∣∣∣∣∣KCLMI −KCLPKCLP
∣∣∣∣∣
CVI/CIRC
=
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
0.0/0.1 0.9/1.0 0.1/0.1 − − −
0.2/0.0 0.0/0.2 − − −
0.0/0.0 − − −
2.6/0.9 − −
0.5/0.1 −
0.5/0.1
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
% (I.33)
52 Chapitre I. Modélisation du comportement élastique du toron
Remarque La taille des VES a également un effet sur les fluctuations et la réponse moyenne
mécaniques de la microstructure à pores circulaires. Nous comparons à titre d’exemple (équation (I.34))
les écarts types relatifs caractérisant les fluctuations des coefficients obtenus précédemment en taille 4
à ceux obtenus sur 160 VES de taille 2 (les valeurs correspondant à la taille 2 sont en gras).
ETRCIRC,δ=30/δ=15CLP =
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
1.6/6.9 0.9/4.7 1.5/6.4 − − −
1.6/6.8 1.5/6.4 − − −
0.7/3.0 − − −
3.8/8.2 − −
3.2/5.2 −
2.4/5.2
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
% (I.34)
Les écarts entre conditions aux limites sont également un peu plus importants en taille 2 (voir
équation (I.35) ci-dessous). Ces écarts sont cependant bien plus faibles que ceux de la microstructure
CVI pour une taille de VES identique (écart type relatif compris entre 3% et 18%, écart entre CLP
et CLDH compris entre 0,04% et 10%, voir §I.3.5).
∣∣∣∣∣KCLDH −KCLPKCLP
∣∣∣∣∣
CIRC,δ=30/δ=15
=
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
0.6/1.8 0.7/1.2 0.4/1.2 − − −
0.6/1.7 0.4/1.1 − − −
0.0/0.1 − − −
1.1/3.5 − −
0.3/1.0 −
0.3/0.9
∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣∣
% (I.35)
En outre, les coefficients des tenseurs moyens présentent un écart maximum de 1,5% entre les deux
tailles des VES étudiées pour la microstructure à pores circulaires, qui est donc inférieur à l’écart
obtenu (3%) entre les deux estimations (tailles 4 et 5) du comportement moyen de la microstructure
réelle. L’écart maximum entre CLP et CLDH obtenu à partir de la taille 2 de la microstructure à
pores circulaires (3.5%, équation (I.35)) est également similaire à l’écart obtenu à partir de la taille 5
de la microstructure CVI (4%). Il semble donc que des VES de taille 2 (δ = 15) seraient suffisants
pour estimer le comportement homogène équivalent de la microstructure à pores circulaires.
Ces résultats montrent que la morphologie des pores “réels” est responsable d’une aggravation des
problèmes de séparabilité des échelles, en accentuant les fluctuations du comportement apparent et les
écarts entre les différentes conditions aux limites. L’estimation du comportement homogène équivalent
pour la microstructure à pores circulaires pourrait certainement être obtenue avec des VES plus petits
et moins nombreux. La morphologie spécifique issue du procédé CVI est également responsable d’un
fort adoucissement des propriétés mécaniques de la microstructure dans la direction transverse.
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I.3.6.2 Fraction volumique
La porosité résiduelle est la conséquence du dépôt de la matrice par CVI. La fraction volumique de
porosité, par l’intermédiaire de l’épaisseur de matrice, est donc représentative de la qualité du procédé.
Afin d’évaluer l’impact de la qualité du procédé CVI sur le comportement mécanique du toron, cinq
types de microstructure sont générés. Toutes possèdent les mêmes fibres, aux mêmes positions, mais
des épaisseurs de matrice différentes (figure I.35a). Le comportement de 21 VES de taille 4 est étudié
pour chaque microstructure. L’évolution de la fraction de porosité moyenne, pour les microstructures
testées, en fonction de l’épaisseur de matrice simulée est représentée sur la figure I.35b.
(a) Epaisseurs de matrice testées (b) Evolution de la fraction de porosité
moyenne avec l’épaisseur de matrice
Figure I.35 – Simulation de différentes épaisseurs de matrice
(a) Densité de probabilité (b) Evolution de la moyenne
Figure I.36 – Fluctuations et valeur moyenne de K11 en fonction de la fraction de porosité et des
conditions aux limites
La figure I.36 présente deux effets d’une variation de porosité moyenne sur le coefficient K11. Tout
d’abord les fluctuations sont de plus en plus prononcées quand la fraction de porosité augmente. Il
en est de même pour les écarts entre conditions aux limites : les distributions sont de plus en plus
dissociées. L’effet le plus marquant concerne la forte diminution de K11, linéaire sur l’intervalle de
porosité étudié [2,8%-11,5%], qui passe de 265 à 170 GPa lorsque la fraction de porosité augmente de
6,6% à 11,5%.
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Nous observons les mêmes effets sur la totalité des coefficients. Les variations des écarts types
relatifs représentées sur la figure I.37 montrent que les fluctuations sont plus marquées quand la
porosité augmente, pour chaque coefficient, celui-ci étant multiplié par 2 entre 6% et 12% de porosité
pour les coefficients les plus sensibles. Si nous considérons les coefficients moyens, l’écart entre les
conditions aux limites eCL (défini équation (I.26)) peut devenir très important, même entre les CLP
et les CLMI (jusqu’à 10% pour 12% de porosité, voir figure I.38). Le coefficient K44 est encore le plus
sensible au changement de conditions aux limites, comme dans l’étude du comportement moyen §I.3.5.
Figure I.37 – Evolution de l’écart type relatif des coefficients en fonction de la fraction de porosité
(a) CLDH (b) CLMI
Figure I.38 – Evolution de l’écart relatif eCL des coefficients moyens en CLDH (a) et en CLMI (b) par
rapport aux CLP
En plus d’aggraver les problèmes de séparabilité des échelles, l’augmentation de la porosité a un fort
impact sur le comportement moyen de la microstructure. En effet, nous observons sur la figure I.39a,
par l’intermédiaire de l’écart relatif efp défini en équation (I.36), une forte diminution de tous les
coefficients du tenseur moyen. Une augmentation de la fraction de porosité de 6,6% à 11,5% entraîne
une diminution d’environ 40% de la majorité des coefficients. Comme nous l’avons observé pour K11
précédemment, la diminution des coefficients en fonction de la fraction de porosité est linéaire sur
l’intervalle étudié.
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Enfin, notons également qu’une augmentation de la fraction de porosité accentue fortement l’ani-
sotropie (chute du module de 50% pour une fraction de porosité de 11,5%, voir figure I.39b).
efp (Kij) =
Kij (fp)−Kij (fp = 6, 6%)
Kij (fp = 6, 6%)
(I.36)
En plus d’augmenter la fraction de porosité moyenne, la diminution de l’épaisseur de matrice
déposée s’accompagne d’une modification de sa “morphologie” : les pores sont de moins en moins
isolés, allant jusqu’à initier un phénomène de percolation (figure I.35a). La part des pores de grande
surface dans la section poreuse devient beaucoup plus importante. Les effets de ce phénomène doivent
en partie expliquer la forte chute des propriétés élastiques moyennes.
(a) Evolution de l’écart relatif efp entre les valeurs
moyennes de chaque coefficient aux différentes fractions
de porosité par rapport à la valeur obtenue pour fp=6,6%
(b) Evolution du module de Young apparent pour une
traction dans le plan (13) en fonction de l’angle entre la
direction de traction et la direction 1
Figure I.39 – Effet de la fraction de porosité sur le comportement mécanique moyen en CLP (δ = 30)
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I.3.7 Distribution des contraintes locales
Nous venons d’aborder la notion de VER mécanique du point de vue du comportement moyen du
volume. Cependant, le VER doit non seulement permettre de décrire le comportement moyen de la
microstructure, mais aussi de rendre compte des champs locaux. Il est d’autant plus important de bien
décrire les hétérogénéités de contrainte dans les composites SiC/SiC que l’endommagement transverse
du toron est déclenché par des ruptures matricielles, et donc fortement dépendant des hétérogénéités
de contrainte dans la matrice.
Comme nous l’avons montré précédemment, il n’est pas possible de définir un VER pour le toron.
Nous vérifions donc dans un premier temps que la méthode utilisée pour estimer le comportement
homogène équivalent (i.e. comportement moyen de plusieurs VES) permet également de rendre compte
des champs locaux. L’effet de la fraction de porosité sur les hétérogénéités de contrainte est mis en
évidence dans un second temps.
I.3.7.1 Effets de la taille et des conditions aux limites
Comme nous l’avons présenté §I.3.2, les champs locaux issus de six cas de chargements indépen-
dants ont été calculés par éléments finis afin d’estimer le comportement apparent, et ce pour l’ensemble
des VES de cinq tailles distinctes (tableau I.5). Nous étudions ici les distributions de la contrainte σ11
dans les VES soumis à une traction macroscopique simple 1 de 100 MPa dans la direction 1 (une des
deux directions transverse). La figure I.40 présente les densités de probabilité de σ11 moyennes (sur
l’ensemble des VES de chaque taille) obtenue dans les fibres et dans la matrice pour les cinq tailles de
VES étudiées en CLP.
(a) Fibres (b) Matrice
Figure I.40 – Densités de probabilité moyennes de σ11 dans les fibres et dans la matrice pour une
traction macroscopique simple de 100 MPa dans la direction 1 (pour chaque taille de VES en CLP)
1. Les calculs mécaniques ont été réalisés en déformation moyenne imposée. Les champs pour une contrainte moyenne
imposée sont donc calculés, en post-traitement, à partir des réponses issues des six chargements élémentaires (en défor-
mation imposée) et du tenseur des souplesses apparent.
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Avant de discuter de la représentativité des VES, il doit être souligné que la porosité mène à une
très forte hétérogénéité de contraintes et à une allure spécifique des densités de probabilité, en parti-
culier pour la matrice. En effet, σM11 varie principalement entre -50 et 400 MPa pour une contrainte
macroscopique de seulement 100MPa. Les contraintes sont de plus distribuées autour de deux pics
principaux. Le pic le plus prononcé, situé autour de 100 MPa environ, représente l’essentiel de la po-
pulation des contraintes. Par contre, le premier pic autour de 0 MPa traduit la présence d’un nombre
important de zones totalement déchargées (en bordure de pores de taille importante). Des zones de
concentrations de contraintes importantes (singularités des pores) sont également présentes et ap-
paraissent en queue de distribution sur les histogrammes, au dessus de 300 MPa. Ces phénomènes
pourront être observés sur la cartographie de σ11 dans un VES §I.3.7.2 figure I.44c. Ils sont beaucoup
moins marqués pour les fibres qui ne sont pas en contact direct avec la porosité, et présentent donc
des distributions plus resserrées et des contraintes nulles beaucoup moins représentées.
Ensuite, nous observons que la taille à peu d’effet sur les densités de probabilité moyennes 1. La
principale différence se situe au niveau du second pic qui est plus prononcé pour les faibles δ dans la
matrice, traduisant une part légèrement plus faible de zone déchargée pour les VES de petite taille.
Cette différence devient infime à partir de δ=30 (taille 4), taille de VES retenue pour estimer le
comportement homogène équivalent.
(a) Fibres (b) Matrice
Figure I.41 – Effet des CL sur les densités de probabilité moyennes de σ11 dans les fibres et dans la
matrice
Les effets des conditions aux limites sont mis en évidence sur la figure I.41. Le second pic est
plus prononcé et plus étroit pour les CLDH et une taille de VES faible, traduisant des hétérogénéi-
tés de contrainte un peu moins marquées. Cette sensibilité aux CL diminue avec la taille des VES,
comme l’illustre la figure I.42 qui présente les QQ-plots (diagrammes quantiles-quantiles) associés aux
distributions issues des calculs en CLP et en CLDH pour les cinq tailles considérées.
Un QQ-plot est réalisé en reportant en abscisses et en ordonnées les quantiles de deux distributions,
où, si F désigne la fonction de répartition associée à la densité de probabilité f , le quantile x (a) est
défini par a = F [x (a)]. Ainsi, si deux distributions sont identiques, leurs quantiles sont égaux et le
QQ-plot correspondant est une droite de pente 1 (x = y). Ce type de diagramme est donc souvent
1. Les QQ-plots comparant les distributions moyennes de chaque taille à celle de δ = 40 sont tous très proches de la
première bissectrice x = y.
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utilisé pour évaluer la similitude entre deux distributions (par exemple par Trias et al. [Tri06b] dans
une étude similaire).
Nous constatons donc que les distributions de σ11 sont quasi-identiques en CLP et en CLDH
pour δ = 30 et δ = 40. Pour les volumes plus petits, les écarts entre les deux types de distributions
sont d’autant plus accentués que les VES sont petits, notamment en ce qui concerne la contrainte
matricielle. Les différences notables se situent de plus en queue de distribution (contraintes élevées),
là où une bonne description des contraintes est nécessaire pour prévoir l’endommagement transverse.
(a) Fibres (b) Matrice
Figure I.42 – QQ-plots de σ11 dans les fibres et dans la matrice pour chaque taille de VES : comparaison
des distributions de σ11 calculé en CLDH et CLP
Il est donc bien nécessaire (et suffisant) de considérer le comportement moyen de VES de taille 4
(δ = 30) pour estimer les distributions de contrainte locale sans effet notable de la taille du VES ni
des conditions aux limites.
I.3.7.2 Effet de la fraction de porosité
La figure I.43 présente pour finir les effets d’une variation de la fraction de porosité moyenne sur les
densités de probabilité moyennes de σ11 en CLP (pour les mêmes VES de taille 4 utilisés pour l’étude de
sensibilité du comportement moyen §I.3.6.2). Les cartographies correspondantes pour un VES donné
(répartition identique des fibres avec une variation de l’épaisseur de matrice) sont présentées sur la
figure I.44.
Comme nous l’avons mis en évidence pour le comportement moyen, une faible variation d’épaisseur
de matrice (entraînant une variation de porosité) a des conséquences importantes sur les distributions
locales des contraintes dans le toron. En effet, on observe que plus la fraction de porosité augmente,
plus la proportion de zones totalement déchargées est importante et, surtout, plus les valeurs des
concentrations de contrainte sont élevées (étalement du deuxième pic).
Les effets de connexions entre pores qui apparaissent avec la diminution de l’épaisseur de matrice,
évoqués précédemment concernant le comportement moyen, sont mis en évidence sur les cartogra-
phies (figure I.44). Une fraction de porosité faible, liée à une épaisseur plus importante de matrice,
donne naissance à des zones de concentrations de contraintes ponctuelles et isolées, réparties dans
un champ de contrainte relativement uniforme. Plus la fraction de porosité augmente, i.e. moins le
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(a) Fibres (b) Matrice
Figure I.43 – Densités de probabilité moyennes de σ11 dans les fibres et dans la matrice pour une
traction macroscopique simple de 100 MPa dans la direction 1 (pour différentes fractions de porosité
en CLP)
dépôt de matrice est épais, plus les zones de concentrations de contraintes s’étalent, allant jusqu’à
créer des “bandes” dans la direction de sollicitation pour la fraction de porosité la plus importante.
Ce phénomène s’accompagne d’une augmentation notable de la taille des zones déchargées.
Cette tendance est observée dans tout le composite, mais est très marquée pour les contraintes ma-
tricielles. La fraction de porosité aura donc un rôle fondamental dans l’initiation de l’endommagement
transverse.
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(a) fp=2,8 % (b) fp=4 %
(c) fp=6,6 % (d) fp=9 %
(e) fp=11,5 %
Figure I.44 – Cartographies de σ11 dans un VES de taille 4 (δ = 30) en traction transverse simple
de 100 MPa pour différentes fractions de porosité (variation de l’épaisseur de matrice). L’échelle de
couleur est identique pour toutes les cartographies.
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I.4 Synthèse
Nous abordons dans ce premier chapitre la modélisation du comportement élastique du toron, en
nous appuyant sur une caractérisation microstructurale fine. Une microstructure virtuelle conforme
aux observations est générée afin d’étudier de manière statistique le comportement mécanique du toron
et de pouvoir tester les effets de certaines propriétés des constituants.
Une caractérisation détaillée de la microstructure est proposée. Elle s’appuie sur des analyses
d’images MEB qui permettent de décrire précisément la microstructure : en plus des fractions surfa-
ciques moyennes de fibres et de porosité, l’arrangement des fibres est caractérisé par des descripteurs
statistiques d’ordres 1 et 2, et les distributions de tailles de pore sont également discutées. Nous
mettons ainsi en évidence la forte hétérogénéité de la microstructure (un toron ne suffit pas pour la
caractériser).
Afin de représenter au mieux la géométrie spécifique de la porosité, un tirage de points pour générer
les centres de fibre, reposant sur un algorithme de réarrangement des particules, est mis est place. Il
permet notamment d’obtenir une fraction de fibres conforme aux observations qui n’est pas accessible
par tous les modèles de génération aléatoire de fibres. L’arrangement des fibres est de plus validé
par les descripteurs statistiques microstructuraux déterminés expérimentalement. Les distributions de
tailles de pore sont également en bonne adéquation avec la porosité observée expérimentalement.
La génération de microstructure permet de simuler un grand nombre de Volumes Elémentaires
(VE) pour aborder la notion de Volume Elémentaire Représentatif (VER). Chacun de ces VE permet
alors de rendre compte d’une partie de l’hétérogénéité de la microstructure. Le problème d’homogénéi-
sation élastique est résolu par éléments finis en utilisant des Conditions aux Limites en Déformation
Homogène, Périodiques et Mixtes. L’étude du comportement apparent d’un grand nombre de VE de
cinq tailles différentes met en évidence un problème de séparabilité des échelles. Le comportement ap-
parent est trop sensible à la réalisation statistique si le VE est trop petit. Les fluctuations ne peuvent
être négligées que pour des VE très grands. Le VER est donc trop grand par rapport aux dimensions
du toron pour que son comportement homogène équivalent puisse être utilisé à l’échelle supérieure.
Cette microstructure ne respecte donc pas le critère de séparabilité des échelles et un comportement
homogène équivalent ne peut pas en toute rigueur être défini pour le toron.
L’homogénéisation du toron ne peut donc pas être effectuée de la manière “classique”, puisqu’il
est nécessaire de tenir compte des importantes fluctuations du comportement apparent du toron dans
un calcul de structure à l’échelle du tissage. Cet aspect demeure un problème ouvert. En première ap-
proximation, les fluctuations sont négligées et une estimation du comportement équivalent est proposée
en réalisant la moyenne des comportements apparents de plusieurs Volumes Elémentaires Statistiques
(VES), plus petits que le VER. Nous montrons que la moyenne réalisée à partir de 15 VES contenant
environ 190 fibres en moyenne (δ=40) permet d’obtenir une estimation satisfaisante du comportement
homogène équivalent puisqu’elle est peu dépendante des conditions aux limites et de la taille des VES.
Cette estimation permet également de constater la forte anisotropie du toron.
Afin de montrer que ces phénomènes (anisotropie et problème de séparabilité des échelles) sont
fortement liés à la géométrie spécifique des pores, une étude de la sensibilité du comportement mé-
canique à la porosité est réalisée. Elle montre que la morphologie spécifique des pores est responsable
d’un adoucissement des propriétés élastiques transverses, par rapport à une microstructure à pores
circulaires. De plus, en faisant varier l’épaisseur du dépôt de matrice, nous observons un adoucisse-
ment beaucoup plus marqué quand la fraction de porosité augmente. Certains coefficients du tenseur
moyen peuvent en effet chuter de 40% lorsque la porosité augmente de 6,6% à 11,5%. Ces effets sur le
comportement moyen s’accompagnent, aussi bien concernant la morphologie des pores que la fraction
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volumique de porosité, d’une aggravation des problèmes de séparabilité des échelles en accentuant les
fluctuations et les écarts entre conditions aux limites.
Enfin, ces résultats sur le comportement macroscopique de la microstructure sont confirmés par
l’étude des champs locaux pour une sollicitation en traction dans une direction transverse. Les distri-
butions moyennes de contrainte locale, pour la taille de VES retenue, sont indépendantes de la taille
du VES et des conditions aux limites. Surtout, les champs de contraintes locaux observés mettent en
évidence, dans la matrice, d’importantes hétérogénéités de contrainte avec des zones de relâchement et
des zones de forte concentration de contrainte qui sont rapidement accentuées si la fraction de porosité
augmente (de 6,6% à 11,5%).
En plus d’enrichir l’étude du comportement élastique, l’analyse des hétérogénéités de contrainte
ouvre la voie à l’étude de l’endommagement transverse correspondant à des ruptures matricielles, et
donc directement lié aux concentrations de contrainte dans la matrice. Nous n’aborderons cependant
pas cet aspect de l’endommagement et nous concentrons sur l’étude de l’endommagement longitudinal
dans les chapitres suivants.
Chapitre II
Caractérisation expérimentale de
l’endommagement
Au-delà du comportement élastique, les composites SiC/SiC présentent un comportement méca-
nique non-linéaire causé par l’accumulation de phénomènes d’endommagement tels qu’une fissuration
de la matrice, des décohésions interfaciales fibre/matrice et des ruptures de fibre. Nous nous intéres-
serons dans ce chapitre à la caractérisation de ces phénomènes dans le cas d’une sollicitation dans la
direction des fibres.
Comme nous le verrons au chapitre III, les modèles micromécaniques unidirectionnels de l’endom-
magement longitudinal permettent d’accéder à des grandeurs microscopiques comme la longueur des
fragments matriciels ou l’ouverture des fissures, mais ne peuvent être validés expérimentalement qu’en
comparant les réponses macroscopiques et les pas de fissuration moyens post-mortem. En effet, l’ab-
sence de caractérisation locale des phénomènes d’endommagement limite les comparaisons au niveau
des phénomènes locaux. Une caractérisation plus fine de l’endommagement est donc nécessaire pour
valider, et éventuellement améliorer, de tels modèles à l’échelle locale.
Grâce à leur géométrie simple, les minicomposites sont des matériaux modèles adéquats pour
étudier les mécanismes d’endommagement à l’échelle du toron. Ils peuvent également être utilisés
pour optimiser l’interphase entre fibre et matrice, qui, grâce à la déviation des fissures, joue un rôle
majeur dans le comportement non-linéaire du composite [Mor97,Ber01,Sau10].
Ainsi, en plus des essais de traction macroscopiques classiques dont la fissuration peut-être carac-
térisée post-mortem, deux types d’essais in-situ ont été développés, permettant d’obtenir des informa-
tions complémentaires sur les mécanismes d’endommagement. Le premier, effectué en tomographie (en
rayonnement synchrotron à l’ESRF), permet de caractériser la fissuration matricielle et les ruptures
de fibre au sein du minicomposite. Des observations sous charge et post-mortem, utilisant des images
3D et des radiographies, ont permis de caractériser la morphologie spécifique et la propagation des
fissures matricielles, ainsi que la distribution des ruptures de fibre.
Le second type d’essai in-situ, effectué en Microscopie Electronique à Balayage, est nécessaire
pour obtenir des données statistiques sur la cinétique d’apparition des fissures et leur ouverture. Des
observations à différents niveaux de charges permettent notamment de mettre en évidence l’impact
de la distance inter-fissure et, surtout, d’acquérir une quantité de données conséquente sur l’évolution
des ouvertures de fissure en fonction de la force appliquée, qui seront directement comparables à des
résultats de modèles d’endommagement à l’échelle locale.
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II.1 Présentation du matériau étudié : le minicomposite
II.1.1 Aspects microstructuraux
Les minicomposites étudiés ont été élaborés par CVI (C.Sauder,CEA/DEN/DMN/DMN/SRMA
[Sau10]) à partir d’un fil constitué d’environ 500 fibres Hi-Nicalon S, de diamètre moyen 13 µm (comme
un toron dans le composite tissé). L’épaisseur de l’interphase de pyrocarbone est identique à celle
déposée dans le composite 2D étudié dans le chapitre I. Notons que la quantité de matrice est par
contre un peu plus faible, et la porosité résiduelle est donc plus élevée (ce qui est généralement le cas
dans les minicomposites). La figure II.1 présente une section de ces minicomposites ainsi qu’une vue
des constituants.
Figure II.1 – Section transverse d’un minicomposite (MEB-FEG)
Tous les minicomposites testés lors des essais présentés dans ce chapitre proviennent du même lot
de fabrication (essais macroscopiques, in-situ tomographie et in-situ MEB). Des polissages de sections
transverses ont été effectués pour chacun des minicomposites sollicités. Soulignons que les composites
SiC/SiC, et en particulier les minicomposites (échantillons fragiles et de petite taille), nécessitent des
procédures expérimentales spécifiques pour obtenir une bonne préparation de surface. La découpe
des minicomposites a notamment été réalisée après enrobage des minicomposites. L’infiltration a éga-
lement été effectuée sous vide pour que la résine s’insère dans la porosité et donc pour minimiser
l’endommagement du matériau lors du polissage (arrachements).
Le tableau II.1 résume les résultats des mesures de sections par analyse d’image (procédures
similaires à celles utilisées pour caractériser les torons dans le chapitre I §I.1.1). Afin de caractériser
les variations de section au sein d’un même minicomposite, plusieurs polissages (espacés d’au moins
1 cm) ont été effectués sur trois de ces minicomposites (Tomo-E1, MEB-E3 et MEB-E4).
Ces minicomposites présentent une fraction de porosité 1 moyenne de 12% pour une fraction sur-
facique de fibres moyenne de 58% (66% si la surface poreuse n’est pas prise en compte dans la surface
totale). Les fluctuations de section totale (de l’ordre de 10%) et de fractions surfaciques (jusqu’à 17%
d’écart relatif pour les fractions de porosité et de matrice) sont relativement importantes d’une éprou-
vette à l’autre mais aussi au sein du même minicomposite (jusqu’à 9%). Ces hétérogénéités rendent
peu représentative une unique mesure de section associée à un minicomposite. Nous retiendrons donc
les valeurs moyennes des sections et l’ordre de grandeur des fluctuations pour l’ensemble du lot de
1. Les pores ouverts situés en périphérie ne sont pas pris en compte dans le calcul de la section de porosité (ce sera
également le cas pour les mesures de sections sur les images tomographiques, voir figure II.17)
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minicomposites. De plus, la section variant le long d’un minicomposite, il est délicat de définir une
contrainte globale (spécifique à chaque éprouvette). Les essais seront donc suivis par une mesure de
force et la contrainte estimée à titre indicatif à partir de la même section moyenne pour tous les
minicomposites de ce lot.
Echantillon Sections [mm
2] Fractions surfaciques
SF + SM + SP S∗F + S∗M fF fM fP f∗F f∗M
Cyclé 0.105 0.092 0.59 0.29 0.12 0.67 0.33
Monotone-E1 0.127 0.109 0.48 0.38 0.14 0.56 0.44
Monotone-E2 0.125 0.105 0.51 0.33 0.16 0.61 0.39
Monotone-E3 0.112 0.095 0.55 0.30 0.15 0.64 0.36
Tomo-E1 (a) 0.111 0.098 0.53 0.35 0.12 0.60 0.40
Tomo-E1 (b) 0.112 0.099 0.58 0.30 0.12 0.66 0.34
Tomo-E1 (c) 0.108 0.095 0.56 0.31 0.12 0.64 0.36
Tomo-E1 (d) 0.106 0.097 0.58 0.33 0.08 0.64 0.36
Tomo-E1 (e) 0.115 0.104 - - 0.10 - -
MEB-E1 0.101 0.089 0.66 0.22 0.12 0.75 0.25
MEB-E2 0.105 0.093 0.64 0.25 0.11 0.72 0.28
MEB-E3 (a) 0.098 0.086 0.64 0.24 0.12 0.72 0.28
MEB-E3 (b) 0.099 0.087 0.64 0.24 0.12 0.72 0.28
MEB-E3 (c) 0.103 0.090 0.62 0.25 0.13 0.71 0.29
MEB-E4 (a) 0.117 0.103 0.56 0.32 0.12 0.64 0.36
MEB-E4 (b) 0.123 0.109 0.51 0.37 0.11 0.58 0.42
Moyenne 0.110 0.097 0.58 0.30 0.12 0.66 0.34
Ecart type 0.009 0.007 0.05 0.05 0.02 0.06 0.06
Tableau II.1 – Sections totales et fractions surfaciques mesurées à partir des sections transverses (F :
Fibres, M : Matrice ; P : Pores ; la colonne de gauche intègre la surface poreuse, contrairement à
la colonne de droite). Les minicomposites sont désignés par le type de sollicitation (monotone ou
cyclée pour les essais macroscopiques) ou d’observation (Tomo ou MEB) et leur numéro d’essai i
(Ei). Notons que les mesures de la section Tomo-E1(e) sont issues des observations tomographiques
présentées ultérieurement.
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II.1.2 Comportement mécanique
II.1.2.1 Essais de traction macroscopiques
Le comportement en traction (élastique endommageable) de ces composites est connu (il a été
récemment caractérisé pour différents types de minicomposite par Sauder et al. [Sau10]). Afin de
caractériser le lot étudié, trois essais de traction monotone (dans le sens des fibres) et un essai de
traction cyclé ont été effectués sur une machine de traction macroscopique, à température ambiante
(vitesse de sollicitation constante de 0,03 mm/min). L’effort est mesuré en continu par une cellule de
force de 500 N et la déformation globale déduite de la mesure de déplacement de la traverse corrigée de
la complaisance de la machine. Les minicomposites sont collés dans des talons cylindriques métalliques
qui sont serrés dans les mors [Sau10]. Le serrage est effectué de manière progressive pour obtenir le
meilleur alignement possible. Les éprouvettes ont une longueur utile d’environ 25 mm.
Figure II.2 – Courbes contrainte/déformation obtenues avec une machine de traction classique
Les courbes contrainte/déformation obtenues pour les quatre éprouvettes testées sont présentées
sur la figure II.2. Comme les composites tissés, les minicomposites ont un comportement élastique
endommageable. L’essai cyclé met en évidence la chute progressive du module de Young et l’appari-
tion d’une faible déformation résiduelle suite à l’endommagement. On observe également une bonne
reproductibilité entre les différents essais. La phase élastique initiale est caractérisée par un module
de Young d’environ 350 GPa (±40 GPa) et une limite de linéarité à environ 0,1% de déformation
(≈ 40 N ou 410 MPa). Les ruptures ont lieu entre 110 N (1130 MPa) et 120 N (1240 MPa) pour une
déformation de 0,6% à 0,8%.
II.1.2.2 Endommagement
Ce comportement macroscopique non linéaire est lié à l’apparition de phénomènes d’endomma-
gement, dont la description qualitative en quatre phases caractéristiques est maintenant globalement
acceptée [Ber99,Sau10] :
• Il n’y a pas d’endommagement pendant la première phase de montée en charge (phase élastique).
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• La non-linéarité de la seconde phase est causée par l’apparition des fissures matricielles (qui
apparaissent globalement perpendiculairement à la direction de sollicitation, voir figure II.3) et
des décohésions fibre/matrice qui leur sont associées.
• Après la saturation de la fissuration matricielle (≈ 0,3%), une seconde phase quasi-linéaire
apparaît, conséquence du comportement élastique des fibres.
• Enfin, une petite zone fortement non-linéaire due aux ruptures des fibres précède la rupture
ultime du minicomposite.
L’endommagement est généralement suivi par émission acoustique [Sau10, Mor99a], mais cette
technique ne permet pas de distinguer et de localiser précisément les phénomènes (fissures ou ruptures
de fibre).
(a) Portion de minicomposite multifissuré (80 N) (b) Zoom sur une fissure
Figure II.3 – Observations MEB-FEG de la fissuration matricielle
(a) Distribution des longueurs de fragment (pour une lon-
gueur totale de 15 mm par éprouvette)
(b) Position des fragments
Figure II.4 – Analyse post-mortem des fragments matriciels
La plupart des fissures matricielles se referment complètement lorsque l’éprouvette est déchargée.
Il est donc nécessaire que l’éprouvette soit sous tension (figure II.3) pour les observer. Il est également
possible de révéler les fissures post-mortem par une attaque chimique (réactif de Murakami). Les
positions des fissures ont été repérées sur des longueurs variant entre 15 mm et 18 mm environ. Il a
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ainsi été possible de caractériser les distributions de longueur des fragments matriciels à saturation
des quatre minicomposites testés (figure II.4), où un fragment matriciel est délimité par deux fissures
voisines.
Les distributions de longueurs de fragment présentent, d’un essai à l’autre, une allure similaire
(étalement et position approximative du pic). Il existe tout de même des écarts, traduits notamment
par des longueurs moyennes de fragment comprises entre 280 µm et 380 µm suivant l’essai (voir fi-
gure II.4a). Il existe donc une hétérogénéité marquée au niveau des distributions de longueurs de
fragment d’un essai à l’autre. Cette hétérogénéité est également présente pour chaque essai, puisque
les longueurs peuvent varier de quelques dizaines de micromètres au millimètre. La répartition de ces
fragments semble de plus aléatoire (figure II.4b). Afin d’avoir la meilleure estimation possible de ces
distributions, il est donc nécessaire d’observer les fissures sur une grande partie des éprouvettes et de
multiplier le nombre d’essais.
Pour finir, une part non négligeable (de l’ordre de 15%) de fissures observées post-mortem présente
des morphologies plus complexes qu’une rupture parfaitement perpendiculaire à la direction des fibres.
Des exemples de ces fissures sont donnés sur la figure II.5.
Ces premières observations post-mortem sont cependant limitées à la surface des minicomposites
et ne permettent pas d’accéder à la morphologie des fissures au sein des minicomposites ni à leur
cinétique d’apparition. Quant aux ruptures de fibre, elles ne sont pas non plus observables ici. Les
essais in-situ en tomographie et sous MEB permettent de dépasser ces limitations.
Figure II.5 – Exemple de fissures atypiques observées après attaque Murakami sur les éprouvettes
d’essai macroscopiques
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II.2 Caractérisation tomographique
Si la description qualitative de l’endommagement des composites SiC/SiC est généralement ac-
ceptée, les mécanismes en eux-même sont très peu, voire pas, caractérisés. En effet, les techniques
habituelles de caractérisation, comme le MEB, sont limitées à des observations surfaciques qui rendent
inaccessible l’observation des phénomènes qui ont lieu au cœur du minicomposite, tels que la propa-
gation des fissures matricielles ou les ruptures de fibre.
La microtomographie X, tomographie aux rayons X à haute résolution, permet de visualiser des
objets en 3 dimensions et est de plus en plus utilisée dans l’étude des matériaux [Sto08]. L’efficacité
de cette technique a notamment été montrée pour l’étude de phénomènes d’endommagement [Bab01,
Bab04] ou de fissures de fatigue [Buf06] dans différents matériaux comme des matériaux composites à
matrice métallique [Mcd03,Sin05,Wit06,Bre06,Hun09] ou polymère [Sch05,Aro06,Mof08], des alliages
d’aluminiums [Tod03,Guv99,Fer06] ou des matériaux polymères (PMMA) [Mul06]. Les résultats de
tomographie appliquée à des composites SiC/SiC sont pour l’instant limités à des observations de la
microstructure non endommagée [Lee98,MR09,Gel10]. En effet, ces matériaux doivent être observés
in-situ (fermeture des fissures après sollicitation) et à très haute résolution pour pouvoir distinguer les
fissures matricielles (ouverture en surface généralement inférieure au micromètre).
Ainsi, afin d’étudier les fissures matricielles, des images 3D du minicomposite à différents niveaux
de chargement ont été obtenues en utilisant la source synchrotron de rayons X de l’ESRF (European
Synchrotron Radiation Facility, Grenoble). Ces images, reconstruites à partir d’un grand nombre de
projections 2D, ont été analysées afin de détecter les quelques fissures présentes dans le volume observé
(1,65 mm de long), permettant de décrire la morphologie et la cinétique de propagation des fissures.
L’observation de radiographies d’éprouvettes complètes (14 mm observés) sous charge et post-mortem
a également permis d’obtenir des données statistiques sur les localisations des ruptures de fibre le long
du minicomposite.
II.2.1 Protocole expérimental
(a) Installation de l’expérience (b) Machine de traction montée
sur la platine
Figure II.6 – Expérience de traction in-situ sur la ligne ID19
L’expérience a été menée à l’ESRF sur la ligne de faisceau ID19 où deux minicomposites issus du
même lot (présenté § II.1) ont été étudiés. Le premier (éprouvette No 1) a été observé en traction in-situ,
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à différents niveaux de charge. Une machine légère, spécifiquement conçue à l’INSA-Lyon (W.Ludwig,
E.Maire) pour ce genre d’utilisation (capteur de force de 500 N), a été utilisée pour mettre en charge
manuellement l’éprouvette (voir figure II.6). Une longueur utile de 14 mm environ a été sollicitée via
des talons en aluminium (collage). Afin de réaliser les acquisitions d’images, l’essai de traction a été
interrompu à six paliers de chargement successifs : 50, 68, 74, 86 et 92 N. Ces niveaux de charge sont
reportés sur une courbe force/déformation caractéristique, obtenue sur un minicomposite du même
lot grâce au dispositif de traction classique (§II.1.2.1). Ce minicomposite a été sollicité jusqu’à 98 N,
mais n’a pas été mené à la rupture.
Figure II.7 – Courbe force/déformation en traction obtenue sur la machine de traction classique, sur
laquelle sont reportés les paliers d’observation en microtomographie.
Afin d’effectuer des observations post-mortem, un second minicomposite (éprouvette No 2) a été
rompu, à un effort de 115 N, avec le même dispositif de traction.
La microtomographie consiste à enregistrer un grand nombre de radiographies (également appelées
projections) de l’échantillon prises à haute résolution et pour différentes positions angulaires dans
un faisceau de rayons X [Sal03]. Des algorithmes adéquats sont ensuite utilisés pour reconstruire
une image 3D à partir de ces radiographies. Pour pouvoir discerner les fissures ainsi que la fine
microstructure du toron, une très haute résolution est nécessaire. Or, de telles résolutions ne peuvent
être obtenues, tout en conservant un temps d’acquisition raisonnable, que grâce à un rayonnement
synchrotron qui délivre un faisceau monochromatique intense, parallèle et cohérent. Une taille de
voxel de 0,28 µm, dans les trois directions, a ainsi pu être obtenue sur ID19 à l’ESRF.
Une zone de 1,65 mm de long située au centre de l’éprouvette No 1 a été observée, correspondant à
3 champs de vue de 600 µm chacun de positions axiales distinctes avec un recouvrement de 50 µm. De
plus, pour chaque champ de vue, des acquisitions (ou scans) ont été effectuées à quatre distances D
(figure II.6) différentes entre l’échantillon et le détecteur (caméra CCD FreLon, Fast Readout Low
Noise, avec une résolution de 2048× 2048 pixels [Lab07]).
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Figure II.8 – Schéma du système d’imagerie en contraste de phase (holotomographie) et contraste
d’absorption [Lan08]
Deux types de reconstruction ont été utilisés pour obtenir les images 3D à partir de ces quatre
scans :
• Le mode de reconstruction classique utilisant le contraste d’absorption (algorithme de type
rétroprojection filtrée [Fel84]) pour reconstruire les images correspondant aux scans des deux
premières distances d’acquisition,
• Le mode de reconstruction par holotomographie [Clo99] révélant le contraste de phase et utili-
sant les scans obtenus aux quatre distances (figure II.8). Ce mode de reconstruction utilise les
algorithmes proposés par Langer [Lan08,Lan10].
Ainsi, les scans ayant été effectués pour chacun des six chargements étudiés, l’observation complète
du fragment de minicomposite sous charge a nécessité 72 (3 × 4 × 6) scans au total, où chaque scan
regroupe 1500 projections acquises avec une énergie de faisceau de 20,5 keV. L’ensemble des paramètres
de l’expérience sont rassemblés tableau II.2.
Effort [N] Energie [keV] Projections/scan Scans/champ Nombre de champs D [mm]
50 - 68 - 74
80 - 86 - 92 20,5
1 1500 4 3 8 - 14 - 26 - 36
Tableau II.2 – Données caractéristiques des acquisitions pour l’éprouvette No 1
Le temps d’acquisition de chaque scan étant relativement long (25 min), il n’était pas possible
d’observer le minicomposite sur toute sa longueur. Cependant, un ensemble de radiographies (une
trentaine) de la longueur totale a été acquis à 92 N. Enfin, l’éprouvette No 2 a également été radiogra-
phiées, après rupture (qui a eu lieu à proximité d’un talon), sur toute sa longueur.
Pour résumer, trois types d’observations résultent de cette expérience à l’ESRF :
• Obs.A : les images 3D (absorption et holotomographie) des 1,65 mm au centre de l’éprou-
vette No 1 à six niveaux de chargement successifs,
• Obs.B : la radiographie de toute l’éprouvette No 1 (environ 14 mm) à 92 N,
• Obs.C : la radiographie de toute l’éprouvette No 2 après rupture.
1. L’énergie a dû être augmentée à cause de l’épaisseur supplémentaire du tube de quartz de la machine à traverser.
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II.2.2 Détection des phénomènes d’endommagement
Sur les images 3D comme sur les radiographies, les fissures matricielles et les ruptures de fibre
sont observables. Si elles sont facilement repérables visuellement sur les radiographies, l’étude de la
morphologie des fissures et de leur propagation grâce aux images 3D nécessite un traitement particulier.
II.2.2.1 Analyse des radiographies (obs. B et C)
Figure II.9 – Radiographie d’un minicomposite sous charge (a) et zoom sur une rupture de fibre (b)
La figure II.9 présente une fissure matricielle et des ruptures de fibre observées sur une radiographie.
Les deux phénomènes sont visibles sur l’image. Les radiographies permettent de mettre en évidence la
morphologie non plane des fissures qui sont relativement étendues dans la direction des fibres. En plus
de localiser les fissures dans la direction des fibres, les radiographies permettent d’estimer leur largeur
(zone endommagée dans la direction des fibres, voir figure II.9). Quelques petites fissures secondaires,
qui ne traversent pas entièrement la section du minicomposite, sont également visibles, mais plus
difficiles à repérer.
La morphologie des ruptures de fibre est plus simple, la localisation dans la direction axiale est
donc assez précise (cette technique a notamment déjà été utilisée par Aroush et al. [Aro06] pour
étudier les ruptures de fibre dans des composites quartz/epoxy). Il est même possible de mesurer ap-
proximativement leur ouverture (voir figure II.9). Si les informations sur leur position dans la section
transverses sont inaccessibles, cette technique d’observation permet d’obtenir des données statistique-
ment représentatives en termes de densité de rupture de fibres et de localisation axiale.
II.2.2.2 Analyse des images de tomographie (obs. A)
Les radiographies suggèrent une morphologie particulière des fissures matricielles. L’objectif de
l’étude des images de microtomographie est de caractériser cette morphologie et leur évolution en
fonction du chargement (obs. A).
Un processus de détection automatique pour extraire ces fissures du volume a été mis en place.
Il consiste à localiser les variations de niveaux de gris causées par une fissure. Ces variations sont
repérables qualitativement en regardant successivement les coupes transverses du minicomposite (fi-
gure II.10). Notons de plus que, comme le montre la figure II.10, les effets de la fissuration sont
plus marqués sur les reconstructions en contraste d’absorption à la deuxième distance que sur celles
à la première distance. En effet, il est maintenant connu que l’utilisation d’une source synchrotron
laisse apparaître un contraste de phase supplémentaire, qui améliore remarquablement la détection
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Figure II.10 – Exemple d’une coupe au sein d’une fissure matricielle reconstruite en absorption ((a)
D=8 mm, (b) D=14 mm) et holotomographie (c). La zone entourée révèle la présence d’une fissure.
d’endommagements (détection d’interfaces) [Clo97,Buf06]. Ce contraste, invisible lorsque la distance
échantillon/détecteur est nulle, est plus marqué lorsque cette dernière augmente. Cependant, l’augmen-
tation de la distance accentue également les franges de diffraction présentes sur les contours de fissure
et rend son étude quantitative plus difficile. Bien que la fissure soit moins visible sur les images holoto-
mographiques, les franges de diffraction sont supprimées par ce type de reconstruction [Clo99,Buf06].
Afin de localiser précisément les fissures dans la section du minicomposite, la procédure automatique
de détection combine l’analyse des trois reconstructions.
(a) Exemple d’évolution des niveaux de gris dans la direc-
tion Z, à travers une fissure matricielle
(b) Résultat du filtrage des niveaux de gris selon Z
Figure II.11 – Détection d’une fissure par analyse des niveaux de gris selon Z
Considérons un sous-volume contenant une fissure matricielle. L’image 3D de ce sous-volume dé-
finit, suivant le type reconstruction utilisé, un niveau de gris g en tout voxel de position (x,y,z) au
sein du volume (où z désigne la position dans la direction des fibres). La procédure de détection de la
fissure est réalisée grâce au traitement de l’évolution des niveaux de gris g(x, y, z) en fonction de z pour
tous les points (x,y) du plan transverse. Un exemple de cette évolution, pour un couple (x0,y0) donné,
est présenté en figure II.11a (pour simplifier, g(x0, y0, z) sera dorénavant noté g(z)). La fissure est
responsable d’une importante variation des niveaux de gris sur une hauteur relativement faible pour
les trois reconstructions étudiées. L’objectif de la procédure automatique est de détecter ces pics et de
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les localiser dans le volume, tout en réduisant la détection d’artefacts comme les franges de diffrac-
tions, des évolutions microstructurales (interface pore/matrice par exemple) ou du bruit intrinsèque
à l’image. Le filtre mis en place suit, pour tout couple (x,y) du plan transverse, les étapes suivantes :
• Calcul de la valeur absolue du gradient |∆(z)| = |g(z)− g(z − 1)|
• Détermination du gradient lissé ∆1(z) par une moyenne glissante sur une fenêtre de hauteur h0
∆1(z) =
1
h0 + 1
z+h02∑
k=z−h02
|∆(k)| (II.1)
• Calcul du rapport ρ(z) du gradient lissé ∆1(z) au gradient moyen local 〈∆1(z)〉V (équation (II.2)).
Le gradient moyen local (équation (II.3)) est calculé sur le voisinage V défini de part et d’autre
de z sur une hauteur h1 à une distance h2 de z (voir figure II.11a)
ρ(z) = ∆1(z)〈∆1(z)〉V
(II.2)

〈∆1(z)〉V = 12(h1+1)
∑
i∈V
∆1(z)
où V = [z − h1 − h2; z − h2] ∪ [z + h2; z + h1 + h2]
(II.3)
Les trois paramètres h0, h1 et h2 permettent, en s’adaptant à la largeur du pic à détecter, de
s’affranchir des variations locales (bruit image) et globales (évolution de la microstructure, franges de
diffraction) des niveaux de gris. Ils ont été respectivement fixés à 10, 40 et 15 voxels pour tous les
chargements. Ces variations “problématiques” sont à l’origine du besoin d’un tel traitement d’image,
rendant par exemple insuffisante l’utilisation d’un simple seuillage.
Ce filtre permet de localiser le pic qui correspond au maximum de cette fonction. Une fissure
est alors détectée en (x0,y0,z0) si les maxima globaux des trois filtrages de niveaux de gris, corres-
pondant aux trois reconstructions considérées, sont superposés (à 10 pixels près, soit une précision
d’environ 3 µm). La position z0 de la fissure correspond alors à la moyenne des positions des trois
pics. La combinaison des deux types de reconstruction permet d’avoir une bonne sensibilité grâce
aux images en absorption tout en réduisant la détection d’artefacts (franges de diffraction) grâce aux
images holotomographiques. Enfin, étant donné la faible ouverture des fissures, la largeur du pic est
principalement liée au phénomène de diffraction. Ainsi, l’étude de la largeur de pic pour différents
niveaux de chargement n’a pas permis de quantifier les ouvertures de fissure.
Remarque : Des procédures utilisant la corrélation d’image 3D volumique (développées en an-
nexe D) ont été mises en œuvre pour évaluer les ouvertures de fissure. Le contraste et la résolution
des images ne sont cependant pas suffisantes, comparées à l’ouverture des fissures, pour quantifier les
ouvertures. Seuls des résultats qualitatifs, sur la propagation des fissures peuvent être obtenus, mais
n’apportent pas de résultats significatifs supplémentaires sur la caractérisation des fissures.
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(a) Volume initial (reconstruc-
tion en holotomographie)
(b) Fissure issue du processus de
détection (orientation 1)
(c) Fissure issue du processus de
détection (orientation 2)
Figure II.12 – Résultat de la détection (en 3D)
La figure II.12 présente un exemple de fissure extraite d’un sous-volume grâce à ce processus de
détection. L’image 3D finale, contenant uniquement la fissure matricielle, est débruitée en retirant les
quelques détections présentes dans la phase poreuse.
En plus des fissures principales, des fissures matricielles secondaires peuvent être observées grâce
aux images de tomographie (reconstruites en contraste d’absorption principalement). Ces fissures, dont
les plus grosses sont observables par radiographie (voir §II.2.2.1), sont localisées dans des petites zones
en périphérie (groupes de fibres isolés) ou au sein du minicomposite. Elles créent généralement des
variations de niveaux de gris qui sont comparables au bruit de l’image et donc insuffisantes pour être
détectées par la procédure automatique. Cependant, leur taille étant relativement petite (de l’ordre
de 5% de la section totale), une localisation axiale par observation directe des coupes transverses est
suffisante.
Les images 3D de l’observation A mettent également en évidence quelques ruptures de fibre très
faciles à repérer visuellement (figure II.13). Néanmoins, la zone d’observation est beaucoup trop petite
pour obtenir des données statistiquement représentatives de ce phénomène d’endommagement.
Enfin, bien que parmi les plus élevées actuellement, la résolution d’acquisition des images n’est pas
suffisante pour observer la décohésion interfaciale.
Figure II.13 – Coupe transverse (reconstruction en holotomographie), contenant deux ruptures de
fibre.
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II.2.3 Résultats des observations
II.2.3.1 Fissuration matricielle
Les observations A et B donnent accès à des informations complémentaires sur la fissuration ma-
tricielle. En effet, la distribution des fissures peut être étudiée grâce à la radiographie de d’échantillon
complet sous charge (obs. B). Si celle-ci donne accès à la position axiale (et à la largeur) des fissures,
elle ne permet pas de caractériser leur morphologie et donc leur propagation. Au contraire, les images
tomographiques (obs. A) contiennent un nombre de fissures limité mais permettent d’observer leur
morphologie et leur propagation au sein du minicomposite.
Distribution des fissures
Figure II.14 – Localisation de l’endommagement le long du minicomposite à 92 N (obs. B). La taille
des traits représente la largeur estimée des fissures. La zone observée en holotomographie (obs. A) est
encadrée en traits pointillés.
(a) (b)
Figure II.15 – Distributions des longueurs de fragments matriciels et des largeurs de fissures
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La localisation axiale des fissures matricielles et des ruptures de fibre (comme définies §II.2.2.1)
observées grâce à la radiographie entière de l’éprouvette No 1 à 92 N (obs. B) est présentée sur la
figure II.14. Notons tout d’abord que, les fissures secondaires étant difficiles à repérer sur ce type
d’images, leur inventaire n’est pas exhaustif. L’observation de la courbe de comportement (figure II.7)
laisse supposer que la saturation de la fissuration matricielle est atteinte pour ce chargement. Compte-
tenu des hétérogénéités constatées lors des essais macroscopiques d’un essai à l’autre (§II.1.2.1), le pas
de fissuration moyen, estimé à 250 µm, ainsi que la distribution des longueurs de fragments matriciels
sont cohérents avec les observations post-mortem des éprouvettes testées sur machines macroscopiques
(voir §II.1, pas moyen de 333 µm). Il existe également une hétérogénéité importante au niveau des
largeurs de fissure (figure II.15b). Elles sont de plus relativement importantes par rapport à la dis-
tance inter-fissure moyenne. En effet, la longueur de minicomposite affectée par chaque fissure est
principalement comprise entre 25 µm et 100 µm.
Si les simples radiographies permettent d’estimer leur largeur, elles restent insuffisantes pour ca-
ractériser précisément les fissures matricielles, notamment leur morphologie et leur propagation qui
nécessitent une observation volumique. La portion de minicomposite observée en microtomographie à
différents niveaux de chargement (obs. A) est indiquée sur la figure II.14.
Figure II.16 – Localisation de l’endommagement dans la zone observée en holotomographie à six
niveaux de charge (obs. A), comparée aux évolutions de la section effective (fibres et matrice, sans la
porosité) et de la fraction de porosité. Les variations désignées par des triangles correspondent à des
ouvertures ou fermetures de pores périphériques.
De la même manière que pour l’observation B, la figure II.16 présente les endommagements observés
sur les images 3D dans le segment de minicomposite à différents niveaux de chargement. Les fissures
matricielles ont cette fois-ci pu être repérées en observant toutes les coupes transverses successivement,
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ce qui permet un inventaire précis des fissures principales comme des fissures secondaires. Ainsi, la
zone observée contient six fissures principales, dont la largeur augmente avec le chargement. De plus,
certaines fissures secondaires se développent jusqu’à créer une fissure principale (fissure 1 et fissure 3b),
mais la plupart restent localisées.
Afin d’étudier un potentiel lien entre la localisation des fissures et l’évolution globale de la mi-
crostructure, cette distribution de fissures matricielles est comparée aux évolutions, dans la direction
axiale, de la section effective de composite (fibres et matrice sans la porosité) et de la fraction sur-
facique de porosité (figure II.16). Les pores ouverts situés en périphérie ne sont pas pris en compte
dans le calcul de la fraction de porosité. Les deux grandeurs ont été estimées par seuillage de chaque
coupe transverse des images holotomographiques. Ces mesures sont donc sensibles au seuil choisi. Son
impact (erreur relative) a été évalué à ±2% sur la mesure de section de matière et ±10% sur la mesure
de fraction de porosité. Cependant, l’impact du seuillage est négligeable sur les variations de fraction
de porosité, objet principal de cette analyse, le long du minicomposite.
Figure II.17 – Ouverture d’un pore périphérique (holotomographie, (a) Z=104 µm, (b) Z=260 µm,
(c) Z=430 µm)
Certaines variations brusques de la porosité peuvent apparaître ponctuellement et sont causées par
l’ouverture ou la fermeture d’un pore périphérique (voir figure II.17). Elle ne correspondent donc pas à
une évolution brusque de la microstructure, mais seulement à la prise (ou non) en compte de ces pores
dans la surface poreuse du minicomposite. Ainsi, il n’est pas possible d’établir un lien entre l’évolution
de la microstructure et la localisation des fissures, puisqu’aucune variation significative de la section
effective ou de la fraction de porosité ne coïncide avec les fissures. Une exception pour la fissure 2
peut être soulignée, car elle correspond à la section minimum. Cependant cela n’est pas suffisant pour
conclure sur le phénomène de fissuration en général.
Morphologie et propagation des fissures
La procédure automatique, décrite §II.2.2.2, a été utilisée pour détecter les six fissures principales
(numérotées figure II.16) à tous les chargements appliqués durant l’observation A. Les limites en z des
six sous-volumes, nécessaires pour effectuer la détection, ont été définies à partir des fissures observées
à 92 N. La figure II.18 contient les projections sur le plan transverse des six fissures détectées. Les
chargements ne présentant aucune évolution des fissures n’ont pas été représentés (la fissure 2 est par
exemple identique à 68 N et 74 N).
Deux remarques préliminaires peuvent être effectuées sur les résultats de la détection. Première-
ment, les projections des fissures 1 et 6 sont moins nettes que celles des quatre autres, les variations de
niveaux de gris (comme celles présentées sur la figure II.11a) étant beaucoup moins marquées pour ces
deux fissures. Ceci révèle probablement que ces fissures étaient moins ouvertes. La détection s’avère
effectivement peu efficace pour certaines zones fissurées (comme la plupart des fissures secondaires)
puisque la variation de contraste suivant l’axe z, pourtant visible en parcourant les coupes transverses,
est du même ordre de grandeur que le bruit de l’image.
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Figure II.18 – Projections sur le plan transverse des fissures matricielles détectées (obs. A). L’échelle
de couleur correspond pour chaque fissure à la position relative selon l’axe z. Il faut prendre garde au
changement d’échelle en fonction de la fissure.
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Deuxièmement, la fissure 3a doit être complétée par la fissure secondaire 3b, présentée sur la
figure II.19, qui se situe dans son prolongement dans le sens des z croissants. Les deux zones fissurées
étaient indépendantes aux chargements précédemment observés. Ainsi, les deux fissures constituent
une zone endommagée de plus de 170 µm mais dont la largeur visible en surface du minicomposite est
de seulement 80 µm environ.
Figure II.19 – Projections sur le plan transverse de la fissure secondaire 3b.
En ce qui concerne leur morphologie à 92 N, les six fissures traversent donc complètement la section
du minicomposite. Elles ne sont pas planes mais ont plutôt la forme d’une hélice dans l’axe des fibres,
sauf la fissure 4 qui présente une symétrie axiale. Comme il l’a été fait remarquer précédemment,
l’étalement des fissures dans la direction des fibres est relativement important, puisqu’il est compris
entre 40 µm et 170 µm environ.
L’étude des fissures aux six niveaux de chargement permet de mettre en évidence deux ou trois
états de propagation distincts (suivant la fissure étudiée). Les fissures 2, 3, 4 et 6 suivent trois étapes
de propagation caractéristiques :
• l’amorce de la fissure dans une zone périphérique du minicomposite,
• la propagation de la fissure sur toute la périphérie de la section en suivant une forme d’hélice,
• la propagation de la fissure au centre de la section du minicomposite.
La fissure 5 a également été initiée sur la périphérie du minicomposite, mais le stade intermédiaire
de propagation n’a pas pu être observé aux chargements étudiés. Contrairement aux autres fissures,
la fissure 1 est issue de la croissance de fissures secondaires internes apparues à 86 N (invisibles sur les
résultats de détection) s’ajoutant aux deux fissures secondaires autour de fibres périphériques isolées
apparues dès 68 N. L’amorce de cette fissure, qui ne traverse complètement le minicomposite qu’à
92 N, est donc localisée au sein de la section transverse.
Enfin, les fissures 2, 3 et 4 ne présentent aucune évolution entre 68 N et 74 N. Ceci révèle une
propagation discontinue. Bien que le chargement augmente, la fissure reste “bloquée” jusqu’à un
nouveau seuil de propagation. De plus, bien que la saturation matricielle soit supposée atteinte (i.e.
plus d’apparition de nouvelle fissure), la propagation des fissures n’était pas terminée à 74 N. Ces
résultats contredisent l’hypothèse de propagation instantanée de la fissure matricielle dans toute la
section utilisée dans les modélisations 1D classiques [Cur91a, Lis97a, Lam09]. Si cette hypothèse est
valable pour les microcomposites (qui ne contiennent qu’une seule fibre [Cas10]), elle est discutable
en ce qui concerne les minicomposites.
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II.2.3.2 Ruptures de fibre
Les radiographies collectées lors des observations B et C permettent d’obtenir des données sta-
tistiques sur la rupture des fibres le long du minicomposite sous charge (92 N) et après la rupture
finale. On observe sur la figure II.14 une répartition homogène des ruptures de fibre, quoiqu’il semble
qu’elles soient principalement localisées au voisinage des fissures matricielles (dont la répartition est
également homogène). La densité de ruptures de fibre est plutôt faible, avec 4,8 ruptures par mm (pour
l’ensemble des fibres). Notons que ce sont les ruptures qui sont dénombrées, et non les fibres rompues,
puisque quelques-unes ont rompu en différents endroits. Les ouvertures de fibre correspondant à ces
ruptures se situent entre 1 µm et 8 µm environ.
Figure II.20 – Radiographies du minicomposite après rupture (obs. C) localisée près (radio I) et loin
(radio II) de la zone de rupture. Les ruptures de fibre sont surlignées en bleu.
En ce qui concerne les observations post-mortem de l’éprouvette No 2, environ 220 ruptures de
fibre (sur une longueur totale d’environ 12 mm) ont été dénombrées (sans prendre en considération les
ruptures extrêmes, où une seule extrémité de la fibre rompue est visible, voir figure II.20). La densité
de ruptures de fibre n’est plus uniforme le long du minicomposite (figure II.21), mais présente une
importante augmentation dans les 2 mm au voisinage de la zone de rupture finale du minicomposite.
Loin de cette zone, la distribution des ruptures de fibre est plutôt homogène, avec une densité moyenne
(calculée sur la zone III, voir figure II.21) de 5 ruptures par mm, valeur cohérente avec la densité
observée sur l’éprouvette No 1 à 92 N (4,8/mm). De plus, les quelques ruptures de fibre recensées
lors de l’observation A ne sont apparues qu’à 80 N (voir figure II.16), c’est-à-dire une fois les fissures
matricielles complètement propagées dans le minicomposite.
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Figure II.21 – Evolution de la densité locale de ruptures de fibre et des ouvertures en fonction de la
distance à la zone de rupture (obs. C). La densité locale est calculée sur une fenêtre glissante de 1 mm
de long. Les zones I et II désignent les positions des radiographies présentées sur la figure II.20. La
zone III est considérée comme éloignée de la zone de rupture finale.
Pour terminer, la valeur moyenne des ouvertures de fibre post-mortem (reportées sur la figure II.21),
loin de la zone de rupture, est de 7 µm (4,5 µm à 92 N sur l’échantillon No 2). Les ruptures au voisinage
de la zone de rupture finale présentent par contre des ouvertures beaucoup plus importantes (jusqu’à
50 µm).
Deux scénarios d’apparition des ruptures de fibre sont envisagés pour expliquer ces observations
(localisation post-mortem et ouvertures plus importantes vers la zone de rupture). Le premier décrit
une apparition progressive aléatoire et uniforme des ruptures de fibre après la propagation matricielle
jusqu’à la rupture ultime du minicomposite qui, par des effets dynamiques dus au relâchement de
l’énergie élastique, est à l’origine d’un nombre important de ruptures de fibre autour du lieu de rupture.
Le second, au contraire, suppose qu’après l’apparition aléatoire et uniforme des premières ruptures de
fibre, ces dernières se localisent dans une zone du minicomposite entraînant ainsi la rupture finale. Une
redistribution des contraintes plus importante sur les fibres saines lorsque le nombre de fibres rompues
augmente pourrait en effet être à l’origine de la localisation ainsi que des ouvertures plus importantes.
Ce second scénario pourrait également expliquer la zone fortement non-linéaire qui apparaît sur les
courbes macroscopiques juste avant la rupture finale. Des observations supplémentaires (juste avant
la rupture finale) sont néanmoins nécessaires pour pouvoir conclure.
Ces observations montrent également qu’une même fibre peut rompre au moins en deux endroits
distincts le long du minicomposite. Une rupture double a également été observée sur l’échantillon No 1
(obs. A) avec moins de 200 µm entre les deux lieux de rupture.
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II.3 Essais in-situ sous MEB
Les essais sous observation tomographique permettent de caractériser la propagation des fissures
dans le volume, mais les ouvertures sont trop faibles pour pouvoir être quantifiées. De plus, la procédure
expérimentale en tomographie est relativement lourde et longue, surtout en rayonnement synchrotron.
Le nombre d’essais et donc la quantité de fissures observées sont limitées. Ainsi, pour étudier le phé-
nomène de fissuration d’un point de vue statistique et faire le lien avec le comportement mécanique
macroscopique, des essais de traction in-situ sur minicomposites en Microscopie Electronique à Ba-
layage ont été développés. En plus des modèles mécaniques qui nous intéresseront par la suite, les
ouvertures de fissures et distances inter-fissures ainsi accessibles sont des données d’entrées dans les
modèles d’oxydation des composites SiC/SiC [Hun10].
Cet essai, développé au LMS, nécessite l’utilisation d’un montage spécifique pour solliciter l’éprou-
vette et observer les fissures, ainsi que des traitements d’image pour estimer les ouvertures de fissure.
Les essais présentés confirment l’hétérogénéité constatée précédemment au niveau des longueurs de
fragments matriciels, et permet également de mettre en valeur une tendance globale de l’évolution des
ouvertures de fissure en fonction de l’effort de traction, fortement dictée par les distances aux fissures
voisines.
II.3.1 Procédures expérimentales
II.3.1.1 Montage de l’essai
Figure II.22 – Machine de traction in-situ dans le MEB-FEG
Les essais sont réalisés sur la machine de traction in-situ disponible au LMS (figure II.22), conçue
pour être utilisées dans le MEB-FEG du laboratoire (capteur de force 100 N). Il a été nécessaire
de réaliser un montage particulier pour pouvoir solliciter les minicomposites. Comme pour les autres
essais, il est nécessaire d’utiliser des talons dans lesquels est collé le minicomposite pour le mettre en
charge. La réalisation de ces talons s’appuie sur le montage utilisé pour effectuer les essais de traction
macroscopiques sur minicomposites [Tor09,Bru08] (voir §II.1.2.1). Afin de limiter les possibles effets
d’un mauvais alignement, et de faciliter la mise en place de l’éprouvette (à l’horizontal, contrairement
aux essais sur machine de traction classique), les éprouvettes sont sollicitées par l’intermédiaire de
goupilles dans les talons et une pièce supplémentaire permet de les guider complètement dans la
direction de traction (figure II.23). Ce montage permet de solliciter une longueur utile de minicomposite
d’environ 25 mm.
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(a) Schéma de montage de mise en charge de
l’éprouvette
(b) Photo d’une éprouvette
Figure II.23 – Montage de l’essai de traction in-situ MEB
En plus de la mesure de force réalisée en continu, des estimations de la déformation globale de
l’éprouvette ont été réalisées à chaque palier d’observation. Un tube ajouré (figures II.23b et II.24)
enfilé sur le minicomposite avant collage permet d’avoir un repère fixe et de mesurer l’allongement
du minicomposite grâce à des images réalisées aux extrémités du tube (figure II.24). Cette technique
est également utilisée par Michaux [Mic03]. A chaque palier, trois mesures de déformation sont
effectuées (sur la même image, à partir de détails distincts de la surface du minicomposite), leur
moyenne étant finalement retenue. Afin de diminuer les erreurs de mesure, une extrémité du tube est
fixée sur le minicomposite par de la laque d’argent. De plus, les images pour mesurer l’allongement
doivent respecter le même cadrage et la focalisation effectuée sur le même détail du minicomposite
pour minimiser les erreurs 1. Cependant, les déformations mesurées étant très faibles, elles sont très
sensibles aux possibles mouvements de l’éprouvette qui s’auto-aligne au début du chargement, et ne
sont donc utilisées qu’à titre indicatif pour valider les essais d’un point de vue macroscopique.
Figure II.24 – Image MEB du minicomposite mis en charge
1. La focalisation est effectuée tout au long de l’essai en montant ou descendant la platine portant la machine d’essai et
non en modifiant le faisceau. La distance de travail est ainsi conservée et les erreurs liées aux variations de grandissement
négligeables.
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II.3.1.2 Observation de la fissuration matricielle
Afin d’observer la multifissuration matricielle, les essais de traction sont interrompus à plusieurs
niveaux de chargements. Si les réponses de l’émission acoustique le permettent (i.e. si les signaux
dus à l’endommagement ne sont pas noyés dans le bruit de fond détecté par les capteurs), certains
paliers sont déterminés à chaque nouvelle impulsion. Des interruptions à faible niveau de charge sont
également réalisées pour mesurer la déformation.
Comme illustré précédemment (figure II.3), les fissures sont facilement repérables en surface du
minicomposite sous charge. Ainsi, à chaque interruption, un inventaire des fissures situées dans la zone
d’observation (voir figure II.24) est effectué (position des fissures déterminées par les coordonnées de la
platine du MEB). Des images à très fort grossissement (x30 000 à une distance de travail de 19,2 mm,
exemple figure II.25a) sont réalisées sur les fissures situées dans trois zones de 2 mm de long environ.
Deux de ces zones sont centrées sur deux des premières fissures détectées. La troisième n’en contient
aucune. Une telle délimitation permet d’obtenir des données sur un nombre significatif de fissures, dont
le voisinage est connu, tout en conservant un temps d’acquisition d’image raisonnable. Ces images ont
été réalisées pour la totalité des fissures contenues dans la zone d’observation pour un essai (essai 4,
voir §II.3.2.3).
(a) Image MEB utilisée pour mesurer l’ouverture
de la fissure (1024x884 pixels)
(b) Evolution des niveaux de gris de la 500e colonne de pixels
Figure II.25 – Mesure de l’ouverture de fissure par analyse d’image (largeur de fissure)
Les ouvertures des fissures sont mesurées à partir des images à fort grossissement. Lorsque la
mesure est réalisée manuellement, nous définissons l’ouverture d’une fissure comme la moyenne de
10 largeurs de la fissure réparties uniformément sur l’image (largeur définie sur la figure II.25a). Le
nombre d’images à analyser étant important, une procédure automatique a été développée. L’ouverture
est alors calculée par la moyenne des 24 plus grandes largeurs de fissure de l’image. Une largeur est
déterminée, pour chaque colonne de pixels de l’image, en comptant le nombre de pixels consécutifs
dont le niveau de gris est inférieur à un certain seuil (figure II.25). Ce seuil est fixé par rapport au
niveau de gris minimal de la colonne considérée et peut varier suivant les réglages de contraste et
le luminosité utilisés lors des observations, la fissure n’est pas forcément en noir et peut présenter
de faibles variations de contraste. Il est réajusté pour chaque essai (conditions d’acquisition d’image
considérées identiques pendant un essai).
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Cette méthode permet d’obtenir des mesures cohérentes avec les mesures manuelles, en tenant
compte des incertitudes inhérentes aux deux méthodes. L’incertitude due à l’erreur géométrique du
MEB est négligeable (de l’ordre du pixel). Le seul biais noté pour cette mesure automatique d’ouver-
ture de fissure est la surestimation de l’ouverture en cas de mauvais réglages de contraste de l’image par
exemple (des bandes plus sombres dues à des brusques changements de relief de la surface ou des effets
de charge peuvent parfois apparaître). Cependant cette surestimation est relativement importante et
donc facilement détectable. Les ouvertures fausses sont donc corrigées manuellement. L’erreur maxi-
male due à cette méthode, de l’ordre de 0,04 µm, est suffisamment faible par rapport aux ouvertures
mesurées pour pouvoir suivre leur évolution en fonction du niveau de contrainte.
II.3.2 Résultats
II.3.2.1 Comportement macroscopique
La figure II.26 présente les courbes de comportement des quatre essais retenus pour étudier la
multifissuration matricielle. Compte-tenu des incertitudes discutées précédemment au niveau de la
mesure de déformation (notamment aux plus faibles niveaux de chargement) leur comportement ma-
croscopique (module de Young, zone non linéaire) est cohérent avec les essais de traction effectués
sur la machine classique (§II.1.2.1). Cependant des ruptures finales prématurées sont observées (entre
70 N et 100 N au lieu de 110 N à 120 N). Ce problème a déjà été observé par A.Michaux [Mic03] lors
d’essais in-situ sur des minicomposites C/SiC, et a alors été attribué à un phénomène de fatigue des
fibres lors des paliers d’observation.
Figure II.26 – Paliers d’observation des quatre essais in-situ MEB comparés à une courbe obtenue sur
une machine macroscopique
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II.3.2.2 Position des fissures
Les positions de chacune des fissures apparues dans la zone d’observation des quatre essais réalisés
sont présentées sur la figure II.27. Les niveaux de chargement auxquels les fissures ont été observées
pour la première fois sont également indiqués. Cette figure montre que les fissures apparaissent pro-
gressivement, sur une plage de force relativement étendue. En effet, si la majorité des fissure apparaît
au niveau de la zone non-linéaire de la courbe macroscopique, certaines apparaissent avant et après.
Les fissures apparaissent par paquet (surtout au début de la fissuration), localisées principalement dans
les zones non-endommagées du minicomposite.
(a) Essai 1
(b) Essai 2
(c) Essai 3
(d) Essai 4
Figure II.27 – Chronologie d’apparition des fissures dans la zone d’observation (les paliers de première
observation sont reportés pour chaque fissure ainsi que les zones de mesure des ouvertures pour les
essais 1 à 3. Certaines fissures sont également numérotées pour pouvoir y faire référence dans le
chapitre III)
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La même observation peut être effectuée à partir de la figure II.28a, présentant l’évolution des
longueurs des fragments matriciels en fonction de leur position et du niveau de chargement relevé
pour l’essai 4. La longueur des fragments matriciels diminue régulièrement pour se stabiliser autour
d’une longueur moyenne de 230 µm (essai 4) à 480 µm (essai 2) suivant l’essai (voir figure II.29, essai 1 :
300 µm, essai 3 : 390 µm). Comme le montre la figure II.28b, la distribution des longueurs de fragment
est très hétérogène le long des minicomposites.
(a) A tous les paliers d’observation de l’essai 4 (b) Au dernier palier d’observation des quatre essais
Figure II.28 – Longueur des fragments matriciels en fonction de leur position dans la zone d’observation
Figure II.29 – Histogramme de distribution des tailles de fragments au dernier palier d’observation.
Le pas de fissuration moyen de chaque essai est indiqué dans la légende.
Les allures des distributions des longueurs de fragment sont similaires à celle de la distribution
moyenne constatée lors des observations post-mortem des essais macroscopiques (§II.1.2.2). Nous
observons encore une hétérogénéité entre distributions, d’un essai à l’autre, qui est plus prononcée
pour ces essais. Si la rupture prématurée des essais 2 et 3 peut expliquer des longueurs de fragment
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plus importantes, le nombre de fissures est tout de même plus faible que pour les autres essais à des
efforts similaires. Des mesures de pas de fissuration post-mortem (après attaque Murakami) ont été
effectuées pour les trois premiers essais et révèlent des pas légèrement plus faibles (essai 1 : 255 µm,
essai 2 : 450 µm, essai 3 : 320 µm). Il est donc possible que la fissuration matricielle ne soit pas arrivée
à saturation au dernier palier d’observation pour ces trois essais. La saturation a pu être observée lors
de l’essai 4, rendant inutile la caractérisation post-mortem pour cet essai.
II.3.2.3 Ouvertures de fissure
Les ouvertures ont été mesurées, grâce au traitement d’image présenté précédemment (§II.3.1.2),
pour les fissures situées dans trois zones distinctes de l’éprouvette pour les essais 1, 2 et 3, et dans
toute la zone d’observation pour l’essai 4. L’évolution de ces ouvertures en fonction du niveau de
chargement est présentée sur la figure II.30. Les ouvertures sont réparties sur un intervalle assez large,
allant du dixième de micromètre à quelques micromètres. Les tendances d’évolution des ouvertures
pour les quatre essais considérés sont de plus cohérentes entre elles.
Figure II.30 – Ouvertures des fissures mesurées lors des quatre essais
Toutes les ouvertures ayant été mesurées pour l’essai 4, ce dernier servira de référence en première
analyse (figure II.31). C’est de plus le seul essai où la saturation matricielle a effectivement pu être
constatée (pas de nouvelle fissure après 66 N).
On peut observer tout d’abord sur la figure II.31b que la somme de toutes les ouvertures ne
participe que très peu (de l’ordre de 10%) à l’allongement de la zone d’observation aux faibles charges.
A partir de 40 N, effort qui correspond à la fin de la zone linéaire de la courbe force/déformation (voir
figure II.26), la participation de l’ouverture totale dans l’allongement augmente très fortement pour
se stabiliser à environ 80% après la saturation matricielle. Les quelques fissures qui apparaissent aux
faibles chargements, avant la zone non linéaire, n’ont donc quasiment aucun impact sur la réponse
macroscopique du minicomposite. Les fissures existent mais ne s’ouvrent pas ou très peu.
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(a) Evolutions des ouvertures et de l’ouverture moyenne
en fonction de l’effort
(b) Evolution de l’ouverture totale comparée à l’allonge-
ment global de la zone d’observation
Figure II.31 – Analyse de l’ouverture des fissures observées lors de l’essai 4
En première approche, seules les ouvertures à saturation sont étudiées (à partir de 66 N, voir
figure II.31a). Pour chaque fissure, des régressions linéaires de l’ouverture (à partir de 66 N) sur la
force ont été effectuées et présentent un coefficient de corrélation supérieur à 0,9 (sauf pour trois
fissures, qui ne sont donc pas prises en compte dans l’analyse qui suit). Nous proposons donc un
modèle linéaire d’évolution de l’ouverture en fonction de la force après saturation (équation (II.4)).
u (F ) = αF + β (II.4)
La figure II.32 présente les évolutions du coefficient directeur α et de l’ordonnée à l’origine β pour
chaque fissure en fonction de sa distance d aux deux fissures voisines (définie comme la moyenne des
deux distances aux deux premières fissures voisines). Nous constatons une dépendance de ces deux
coefficients à la distance d qui peut être considérée comme linéaire (équation (II.5)).

u (F, d) = α (d)F + β (d)
α = α′d
β = β′d
(II.5)
A un effort donné F0, l’ouverture des fissures u0 dépend donc linéairement 1 de la distance à leurs
voisines d (équation (II.6)). Les ouvertures à 66 N et 80 N sont présentées sur la figure II.33 ainsi
que les droites issues de la modélisation linéaire (calculées à partir des coefficients α′, α′′, β′ et β′′
déterminés par régressions linéaires des données présentées sur la figure II.32).
{
u0 (d) = α0d
α0 = α′F0 + β′
(II.6)
1. Une étude des ouvertures de fissure dans les minicomposites C/SiC effectuée par Lebrun [Leb96] a mis en évidence,
dans ce cas particulier (matériau fissuré à charge nulle), un lien de proportionnalité entre l’ouverture à saturation et la
distance interfissure.
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(a) Coefficient directeur (b) Ordonnée à l’origine
Figure II.32 – Evolution des paramètres de régression linéaire des ouvertures sur la force, en fonction
de la distance entre voisines
Figure II.33 – Ouvertures à 66 N et 80 N en fonction de la distance moyenne aux fissures voisines
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Afin de confirmer ces résultats, des régressions linéaires ont été effectuées sur les évolutions des
ouvertures en fonction de la force pour les trois autres essais. La saturation n’ayant pas pu être
observée pendant plusieurs paliers consécutifs pour ces essais, toutes les évolutions ne peuvent pas
être assimilées à des droites, elles peuvent être en effet “perturbées” par l’apparition d’une nouvelle
fissure voisine. Ainsi, pour les essais 1, 2 et 3, seules les fissures apparues suffisamment tôt pour obtenir
au moins trois mesures d’ouverture consécutives sont analysées. De plus, toutes celles dont l’évolution
de l’ouverture en fonction de la force ne peut être assimilée à une droite (coefficient de corrélation
inférieur à 0,9) ne sont pas prises en compte.
Les différents coefficients α et β (équation (II.4)) obtenus, pour les fissures répondant à ces deux
critères, sont présentés sur la figure II.34. Même si la dispersion est plus importante, notamment pour
les distances inter-fissures les plus élevées, la tendance globale de l’augmentation de la pente et de la
diminution de l’ordonnée à l’origine avec la distance sont confirmées.
(a) Coefficient directeur (b) Ordonnée à l’origine
Figure II.34 – Comparaison des paramètres de régression linéaire des ouvertures sur la force (les droites
en trait pointillé correspondent aux droites de régression identifiée à partir de l’essai 4)
Cette dépendance linéaire de l’ouverture de fissure à la distance moyenne aux fissures voisines met
en évidence l’effet d’écrantage. Une fissure s’ouvre d’autant plus et d’autant plus vite que ses voisines
sont éloignées. La connaissance des distances interfissures, et des coefficients α et β définis ci-dessus,
peut également permettre d’estimer un ordre de grandeur des ouvertures de chaque fissure, pour ce
lot de minicomposites.
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II.3.2.4 Limitations
Si la technique de mesure d’ouverture est relativement précise, des incertitudes au niveau de la
localisation des fissures et de leur niveau de charge d’apparition existent. Nous avons en effet montré
grâce aux observations tomographiques que les fissures n’étaient pas forcément planes et pouvaient
s’étendre sur une longueur de 140 µm environ (voir §II.2.3.1). Même en surface du minicomposite, des
fissures dont la largeur est importante ont pu être observées (exemple figure II.35). En plus de fissures
qui ne sont pas parfaitement perpendiculaires à la direction de traction, il existe des fissures avec
ramifications (figure II.35c) et des fissures en escalier (figure II.35a). Ces deux types de fissure ont
également été observés à partir des éprouvettes d’essai macroscopique post-mortem (voir figure II.5).
Aucune fissure avec ramifications n’est apparue dans la zone observée en tomographie, mais les
fissures en escalier correspondent probablement aux extrémités d’une même fissure en forme d’hélice
(mise en évidence §II.2.3.1). Notons qu’en plus d’une estimation approximative de la position de la
fissure, les fissures avec ramifications ne présentent pas une ouverture constante. L’ouverture au niveau
des ramifications est plus faible qu’au niveau de la branche principale (figure II.35d).
Figure II.35 – Exemple de fissures atypiques observées lors des essais in-situ MEB
Enfin, compte-tenu des étapes de propagation mises en évidence par tomographie, l’observation
unilatérale de l’éprouvette n’exclut pas l’apparition de fissures sur la face “cachée” du minicomposite.
Il est donc possible que certains paliers de première apparition soient surestimés.
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II.4 Synthèse
Ce chapitre présente des essais de traction et techniques d’observation permettant d’obtenir des
informations complémentaires sur le comportement mécanique et l’endommagement des minicompo-
sites SiC/SiC. Les essais de traction classiques mettent en évidence les effets de l’endommagement
sur le comportement macroscopique, mais ne permettent pas de suivre son évolution, aussi bien en
surface qu’au sein de l’éprouvette. Les observations de la fissuration matricielle sont limitées à des ob-
servations surfaciques post-mortem. Ainsi, les essais de traction in-situ en tomographie permettent de
caractériser la fissuration matricielle dans le volume et sous charge mais sur une longueur relativement
faible (pour des observations en images 3D). L’alternative de l’observation par radiographie permet
de caractériser toute l’éprouvette en un temps d’acquisition acceptable mais est insuffisant pour ca-
ractériser la morphologie des fissures. C’est par contre une technique appropriée à l’observation d’un
nombre significatif de ruptures de fibre (observées à 92 N et après rupture). Si la résolution obtenue à
l’ESRF est suffisante pour voir les fissures et les ruptures de fibre, elle ne l’est pas pour quantifier les
ouvertures de fissures. Les essais de traction in-situ en microscopie électronique à balayage ont donc
permis de caractériser de manière statistique cet aspect de la fissuration matricielle, tout en étudiant
la cinétique d’apparition des fissures.
Finalement, il est maintenant possible de conclure sur différentes caractéristiques de l’endomma-
gement qui sont :
• la distribution des longueurs de fragments matriciels (avant ou après la saturation),
• la morphologie et la propagation des fissures matricielles,
• l’évolution de l’ouverture des fissures matricielles,
• la densité et les ouvertures des ruptures de fibre.
La figure II.36 résume les phénomènes d’endommagement observés en tomographie et sous MEB
et met en évidence la complémentarité des deux techniques.
Figure II.36 – Evolution globale des phénomènes d’endommagement (ruptures de fibre à gauche de
la courbe, fissuration matricielle à droite) observés en tomographie et sous MEB (respectivement en
bleu et en vert).
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Les observations post-mortem (tous essais confondus, en considérant que l’éprouvette No 1 testée
en tomographie est à saturation à 92 N) mettent en évidence des distributions de fragments très hété-
rogènes d’un essai à l’autre (longueur moyenne entre 220 µm et 450 µm) mais également le long d’une
même éprouvette. Si les essais effectués sous MEB montrent également des différences de cinétiques
d’apparition des fissures d’un essai à l’autre, la majorité des fissures apparait au niveau de la zone
non-linéaire de la courbe macroscopique, par paquet (surtout au début de la fissuration) et localisées
de préférence dans les zones non-endommagées du minicomposite.
L’incertitude sur la position d’une fissure est importante (plusieurs dizaines de micromètres),
puisque les observations in-situ en tomographie ont montré une élongation importante des fissures
dans la direction des fibres. Les fissures observées et analysées, à six niveaux de charge, sont pour la
plupart non planes mais ont plutôt la forme d’une hélice dans l’axe des fibres, dont la largeur peut
atteindre plus de 100 µm. Certaines fissures observées sous MEB et après essais de traction classiques
présentent des morphologies similaires.
Si les fissures finissent par traverser totalement la section, la propagation au sein du minicomposite
est progressive et discontinue. En effet, différents stades de propagation ont pu être distingués lors des
observations tomographiques : l’initiation de la fissure en périphérie du minicomposite, sa propaga-
tion sur toute la périphérie et enfin sa propagation au centre de la section du minicomposite. Cette
propagation n’est de plus achevée qu’à des chargements élevés, après la saturation de la fissuration ma-
tricielle. Enfin, la plupart des fissures principales observées sont apparues en périphérie de la section,
mais certaines sont issues de la croissance de fissures secondaires, petites zones fissurées à l’intérieur du
minicomposite. La majeure partie des fissures secondaires reste malgré tout localisée dans la section.
Ces résultats contredisent l’hypothèse de propagation instantanée de la fissure matricielle dans toute
la section utilisée classiquement dans les modélisations 1D.
Les ouvertures des fissures matricielles, variant de quelques dizaines de nanomètres à quelques
micromètres ont été observées sous MEB et à différents niveaux de chargement. Même s’il peut exister
quelques imprécisions au niveau des positions des fissures, le lien entre ouverture de fissure et distance
aux fissures voisines (phénomène d’écrantage) est mis en évidence après la saturation de la fissuration
matricielle. Il apparaît en effet que l’évolution de l’ouverture par rapport à la force appliquée dépend
directement de la distance moyenne aux deux fissures voisines.
Enfin, les ruptures de fibre (observées par des radiographies sous charge et post-mortem) appa-
raissent de manière uniforme le long du minicomposite, de préférence dans des zones de fissuration
matricielle, et à des chargements très inférieurs à celui de la rupture ultime. La densité observée est
relativement faible (5 fibres/mm à 92 N i.e. 950 MPa) et les fibres semblent rompre une fois les fis-
sures matricielles propagées. Une augmentation importante de la densité de ruptures de fibre ainsi
que de leur ouverture est constatée post-mortem aux alentours de la zone de la rupture ultime. Cette
localisation peut s’expliquer par des effets dynamiques dus à la rupture elle-même, ou bien par une
concentration des ruptures menant à la rupture. Ces observations montrent également qu’une fibre
peut rompre à deux reprises le long du minicomposite. Comme nous le verrons au chapitre III, ce ré-
sultat suggère de prendre en compte un transfert de charge le long des fibres rompues [Cur91b,Pho93]
pour modéliser l’endommagement des fibres, plutôt que de considérer qu’une fois rompues les fibres
ne participent plus à la reprise de charge [Lis97a,Lam01].
Les données collectées sur les fissures matricielles et les ruptures de fibre vont permettre d’iden-
tifier un modèle 1D d’endommagement qui sera détaillé dans le chapitre III. Ce modèle pourra alors
être validé à l’échelle microscopique grâce aux mesures statistiques effectuées (ouvertures, fragments
matriciels, densité de ruptures de fibre).
Chapitre III
Modélisation de l’endommagement
longitudinal et validation multi-échelle
L’objectif de ce chapitre est de modéliser le comportement endommageable du composite à partir
des propriétés des constituants, mais aussi de prévoir l’évolution des phénomènes d’endommagement à
l’échelle microscopique. Un point essentiel réside dans la volonté de valider le modèle sur le comporte-
ment macroscopique, bien sûr, mais également sur les résultats expérimentaux obtenus au chapitre II
à l’échelle microscopique : densité et ouverture des fissures matricielles, densité de ruptures de fibre.
L’étude du comportement des composites à matrice céramique implique la représentation des phéno-
mènes d’apparition de ruptures dans la matrice et dans les fibres, de la redistribution des efforts entre
les fibres et la matrice le long de l’interface endommagée, et de l’interaction entre fissures et/ou rup-
tures de fibre. Dans une logique d’étude multi-échelle et afin de bien comprendre ces interactions entre
phénomènes microscopiques, et leur impact sur le comportement macroscopique, nous privilégions
l’étude de modèles micromécaniques, qui, à partir de données sur les constituants et leurs interfaces
ainsi que leur organisation spatiale, pourront fournir des informations sur la réponse macroscopique
et sur l’état d’endommagement du minicomposite.
Nous choisissons donc d’utiliser un modèle probabiliste d’endommagement, fondé sur des hypo-
thèses simples de description des profils de contrainte le long des décohésions interfaciales et des
transferts de charge entre fibres et matrice. De tels modèles existent dans la littérature, mais s’inté-
ressent généralement indépendamment aux deux types de phénomènes d’endommagement, à savoir
la multifissuration matricielle et les ruptures de fibre menant à la ruine du composite. L’absence de
modèle probabiliste unidirectionnel traitant l’interaction des deux phénomènes tout en donnant des
résultats à l’échelle macroscopique comme à l’échelle microscopique a conduit au développement d’un
modèle complet à partir des hypothèses classiquement utilisées. Il utilise en outre les notions de distri-
bution aléatoire des contraintes à rupture, de transfert de charge selon une contrainte de cisaillement
interfacial constante (pour l’endommagement de la matrice et des fibres) et une redistribution globale
de la charge lors de la rupture des fibres.
Après avoir exposé et validé les principes de fonctionnement du modèle, nous présenterons la dé-
marche d’identification adoptée. Les propriétés des fibres et de la matrice (élasticité et statistique de
rupture) sont fixées sur la base de résultats expérimentaux. Les propriétés de l’interface sont ajustées
afin de valider la modélisation aux échelles macroscopique et microscopique. Cette identification est
effectuée en deux temps, puisque la multifissuration matricielle apparaît majoritairement avant et in-
dépendamment de la rupture des fibres. Nous montrerons qu’il est possible d’identifier des paramètres
interfaciaux cohérents avec les modélisations classiques pour représenter la multifissuration matricielle,
tels que les prévisions des longueurs de fragment et des ouvertures soient cohérentes avec les obser-
vations. A l’inverse, nous montrerons que la prise en compte des ruptures de fibre, sans modification
des hypothèses usuelles, ne permet pas de reproduire le comportement macroscopique ni les densités
de ruptures qui lui sont indissociables. Différentes pistes sont alors proposées afin d’améliorer cette
validation expérimentale.
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III.1 Présentation du modèle
Cette première partie a pour objectif de présenter les principes et le fonctionnement du modèle 1D
utilisé. Différentes études antérieures proposent des modélisations des phénomènes d’endommagement,
la fissuration matricielle et les ruptures de fibre, à travers notamment l’étude fondamentale du compor-
tement interfacial. Ces modélisations ne prennent cependant généralement pas en compte l’interaction
des deux phénomènes. Nous proposons donc un modèle probabiliste complet qui utilise des principes
déjà utilisés (distribution aléatoire des contraintes à rupture de la matrice et des fibres, contrainte de
cisaillement interfacial constante, partage de charge global entre les fibres), mais qui tient compte de
cette interaction tout en prévoyant le comportement macroscopique et les caractéristiques microsco-
piques de l’endommagement.
Deux types de mise en œuvre numérique sont présentés. L’une évolue à pas de chargement constant,
et est donc susceptible d’activer plusieurs événements (i.e. fissure matricielle ou rupture de fibre),
l’autre recherche par dichotomie l’incrément de chargement à appliquer pour ne déclencher qu’un seul
événement. La deuxième implémentation, plus lourde, servira à valider la première qui sera finalement
utilisée. Des considérations numériques telles que l’effet du pas de chargement et de la discrétisation
spatiale seront discutées afin de valider la mise en œuvre du modèle.
III.1.1 Cadre de l’étude
L’étude de l’endommagement de composites à renfort fibreux est l’objet de diverses modélisations,
qui concernent aussi bien la fissuration matricielle, le comportement d’interfaces endommagées ou
les ruptures de fibre. Différents types de modèles ont récemment été listés par exemple par Mish-
naevsky [Mis09a]. Des techniques fondées sur la mécanique de la rupture (pontage de fissure par
les fibres [Dan93,Mar85,Mar88,Sla93,Bud95]) ou des modèles numériques (éléments finis, modèles de
zones cohésives [Wal98,Mon00,Wan09a,Mis09b]) peuvent entre autres être utilisés. Nous nous focalise-
rons cependant sur les descriptions analytiques des profils de contrainte, de type shear lag (“trainage de
cisaillement”) où la contrainte interfaciale représente le frottement le long de l’interface endommagée,
l’objectif étant d’étudier un modèle simple, unidirectionnel, donnant accès à une représentation pro-
babiliste du comportement (notamment des mécanismes d’endommagement). On remarquera ici que
l’interphase, d’épaisseur non nulle (mais faible) est représentée par une interface (d’épaisseur nulle).
III.1.1.1 Comportement interfacial
Comme le résume l’article de revue de Evans et Zok [Eva94b], le comportement de l’interface
est le plus généralement caractérisé par deux paramètres, l’un associé à la rupture de l’interface
et l’autre à son glissement. La rupture de l’interface déviant une fissure matricielle est supposée
impliquer une énergie de décohésion Γi [He89,Hut90]. Le glissement le long de l’interface endommagée
(déviation d’une fissure) est supposé être contrôlé par une contrainte de cisaillement interfacial τ qui
peut prendre différentes formes suivant les modèles, avec différents degrés d’approximation [Mar92,
Kaf06]. La résistance au glissement peut être contrôlée entre autres par les contraintes résiduelles
d’origine thermique (induite par des différences de coefficients de dilatation des constituants), mais
aussi par la rugosité de surface des fibres (des aspérités de surface peuvent induire une contrainte de
frettage supplémentaire lors du glissement) [Par97,Sau10]. Ces effets sont de plus liés aux propriétés
du matériau d’interphase.
Le modèle le plus simple consiste à considérer que la contrainte de cisaillement interfacial τ est
constante le long de la décohésion [Mar87,Wei91]. Dans la plupart des cas pour les fibres dont la
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rugosité est faible (et donc à interface faible), le comportement de l’interface est supposé être dominé
par la partie constante de τ [Lam95,Eva94b,Cal98]. C’est sous cette forme simple que l’interface est
généralement modélisée dans les composites SiC/SiC [Lis97a,Cur98,Sau10,Cas10].
Cette analyse simple néglige cependant les effets de dilatation transversale de la fibre (effet de
Poisson) qui sont pris en compte dans des modèles introduisant un frottement de Coulomb. La
contrainte de cisaillement interfacial peut par exemple s’écrire alors sous la forme τ = µσr [She88],
où σr est la contrainte radiale de compression. Cette expression mène à la forme évoluée [Wei91]
τ = τ0 + µ (σ0 + kσf ) , où τ0 est une base de résistance constante au glissement, σ0 la contrainte
résiduelle radiale, σf la contrainte dans la fibre et k une grandeur fonction des paramètres élastiques
de la fibre et de la matrice.
Enfin, le modèle de décohésion proposé par Hutchinson et Jensen [Hut90] est un des modèles
fondateurs dont les résultats et expressions sont reprises régulièrement (notons qu’une analyse fine
du modèle est proposée par Marshall [Mar92]). Le modèle propose une étude analytique de la
contrainte axiale d’une fibre isotrope transverse de rayon Rf et de fraction surfacique f , enchâssée
dans un cylindre de matrice isotrope de rayon R, et soumise à la contrainte σa à une de ses extrémités
(figure III.1). Ce modèle est un des plus complets puisqu’il prend non seulement en compte les effets
de déformation transversale de la fibre, mais aussi les déformations d’origine thermique à l’origine
de contraintes thermiques résiduelles radiales et axiales (qui dans certains cas peuvent avoir un effet
important [Mar92]). L’énergie de décohésion interfaciale Γi est également intégrée au modèle.
La décohésion est traitée comme une rupture d’interface en mode II, et deux caractérisations du
glissement interfacial sont considérées : une contrainte de frottement constante τ et un frottement de
Coulomb de la forme τ = µσr (où σr est la contrainte radiale, considérée en compression).
Le modèle décrit les contraintes axiales dans la fibre σf et dans la matrice σm, ainsi que la contrainte
radiale à l’interface σr et déformations 1 axiales de la fibre et de la matrice (f et m), de part et d’autre
du front de décohésion, en fonction des propriétés élastiques des constituants (Em, module de Young
de la matrice et coefficients ai, bi et ci 2), de la contrainte globale σ¯ = fσa et de la différence de
déformation axiale T induite par les différences de coefficients de dilatation.
Les contraintes et déformations avant le front de décohésion (désignées par le symbole +), issues
de l’équilibre axial global, des conditions de continuité de la contrainte radiale et des déplacements ur
à l’interface fibre/matrice et de l’égalité des déformations de la fibre et de la matrice, sont définies par
les relations suivantes : 
σ+f = a1σ¯ − a2EmT
σ+r = a3σ¯ − a4EmT
+f = +m = a5
(
σ¯E−1m
)
+ a6T
(III.1)
L’évaluation de la différence d’énergie stockée de part et d’autre du front de décohésion pour une
propagation unitaire de la fissure de décohésion (considérée à l’état stationnaire) met en évidence un
saut de contrainte γ au niveau du front de décohésion pour assurer la propagation de la décohésion de
l’interface. Ce saut de contrainte est lié à l’énergie de rupture de l’interface :
γ ≡ σ−f − σ+f =
1− f
f
1
c1c3
(
EmΓi
Rf
) 1
2
(III.2)
1. Les déformations sont définies par rapport à l’état de référence de la fibre seule libre de contrainte et à température
ambiante.
2. Les coefficients ai, bi et ci sont des grandeurs sans dimension combinant des paramètres élastiques de la matrice
et des fibres. Les expressions, définies par Hutchinson et Jensen [Hut90], varient suivant le type de comportement des
constituants, et sont rappelées annexe E.
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(a) Schéma du composite modélisé
(b) Evolution de la contrainte axiale dans la fibre en traction
Figure III.1 – Modèle de composite cylindrique étudié par Hutchinson et Jensen, et Marshall
(figure tirée de [Mar92])
Au delà du front de décohésion, il y a glissement relatif de la fibre par rapport à la matrice.
Les contraintes et déformations sont calculées en fonction de la différence de contrainte ∆σf (où
∆σf = σf − σ+f , etc.) qui dépend directement de τ . L’équilibre axial du composite devient :
∆σm = f (1− f)−1 ∆σf (III.3)
auquel s’ajoutent les conditions de continuité de ∆σr et ∆ur qui donnent :

∆σr = b1∆σf
∆f = b2∆σf/Em
∆m = −b3∆σf/Em
(III.4)
Dans le cas couramment retenu où τ est constant, ∆σf est déterminé grâce à la relation (III.2) et
la relation suivante qui exprime l’équilibre axial de la fibre :
σf = σ−f + 2τ
z
Rf
(III.5)
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Pour finir, les coefficients bi dépendent non seulement des paramètres élastiques mais varient sui-
vant le type de conditions aux limites utilisées. Hutchinson et Jensen définissent deux types de
conditions aux limites en surface de la matrice :
• Type I : les contraintes normales et de cisaillement sont nulles (pour r = R). Ces conditions
sont donc appropriées pour représenter un microcomposite.
• Type II : la contrainte de cisaillement est nulle mais le déplacement est contraint à être égal à
celui du côté de la décohésion (i.e. u+r (R)). Ces conditions constituent une approximation pour
modéliser un arrangement hexagonal de cellules fibre/matrice dans un composite unidirection-
nel.
Les conditions de type II sont donc plus appropriées à la modélisation du minicomposite. Nous
utiliserons donc les coefficients correspondants. Cependant, compte-tenu du faible contraste entre
les modules de Young des fibres et de la matrice, les coefficients bi ont des valeurs très proches, et
peuvent être considérés égaux dans ce cas particulier. La modélisation du microcomposite est donc
quasi identique à celle du minicomposite.
III.1.1.2 Multifissuration matricielle
La multifissuration de la matrice est représentée par des ruptures successives de la matrice aux-
quelles sont attribuées des longueurs de décohésion liées au comportement de l’interface endommagée.
Castelier et al. [Cas10] proposent une synthèse sur la modélisation de la multifissuration dans les
composites unidirectionnels. Comme pour l’étude du comportement interfacial, les principes de mo-
délisation sont établis pour des microcomposites.
Les ruptures matricielles reposent sur une description spatiale d’une population de défauts sui-
vant une loi de Weibull unimodale [Wei51], description usuelle pour les matériaux fragiles. Ainsi, la
probabilité de tenue P d’un fragment matriciel de volume V soumis à la contrainte σm est définie par :
P = exp
(
− V
V0
(
σm
σ0
)m)
(III.6)
Les paramètres de la loi de Weibull sont le paramètre d’échelle σ0, le module m et le volume de
référence V0 (qui vaut généralement 1 m3 ou 1 mm3).
L’augmentation de la contrainte matricielle entraîne donc des ruptures successives de la matrice
(c’est-à-dire des fissures), générant des fragments matriciels (limités par deux fissures) de plus en
plus petits. La longueur de ces fragments, et donc le nombre de fissures et leur position, va dépendre
directement du comportement interfacial décrit précédemment. Comme évoqué §III.1.1.1, les modèles
probabilistes 1D supposent généralement que la contrainte de cisaillement interfaciale τ est constante
et que l’énergie de décohésion interfaciale est nulle [Cur93b,Ahn97,Lis97a,Gui96a,Mor99b,Cas10].
Différentes approches sont proposées dans la littérature pour mettre en œuvre les modèles de multi-
fissuration, et ont été récemment analysées et classées en trois catégories par Castelier et al. [Cas10]
qui montrent de plus qu’elles sont équivalentes :
• L’approche des contraintes à rupture aléatoires [Cur93a, Bax95, DiB97] consiste à modéliser
une longueur finie de composite discrétisé en un nombre important de segments auxquels sont
attribués aléatoirement une contrainte à rupture. L’augmentation de la contrainte globale en-
traîne l’apparition d’une fissure quand une contrainte locale matricielle atteint une contrainte
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à rupture. Le caractère aléatoire est donc intégralement issu de la génération initiale des
contraintes à rupture, le système évolue ensuite de manière déterministe.
• L’approche des fissures aléatoires [Gui96a, Lis97a, Lam09] considère le composite comme un
ensemble de fragments matriciels qui deviennent de plus en plus petits avec l’apparition de nou-
velles fissures. Les contraintes de fissuration des fragments et la position des nouvelles fissures
sont liées à des considérations statistiques basée sur la loi de Weibull et la loi de comportement
de l’interface. Un modèle sans les approximations (discrétisation du chargement, ou localisation
aléatoire ou déterministe des fissures le long du composite par exemple) qui peuvent apparaître
dans ce type d’approche est proposé dans [Cas10].
• L’approche continue [Cur91a, Hui95] s’intéresse également à l’évolution d’une population de
fragments matriciels. Le composite modélisé est cette fois de longueur infinie, menant à une
expression analytique continue de la distribution de longueurs de fragment.
Les bases de ces modèles sont définies pour le cas simple du microcomposite et étendues directement
aux minicomposites, supposés contenir plusieurs fibres alignées et identiques.
III.1.1.3 Rupture des fibres
La modélisation des ruptures de fibre est une problématique spécifique au minicomposite qui
contient un grand nombre de fibres. En effet, si la rupture de la fibre d’un microcomposite entraîne
immédiatement celle du composite (si la matrice est fissurée), la rupture d’un minicomposite n’inter-
vient que lorsque toutes les fibres ont cédé. L’introduction des ruptures de fibre aura donc un effet sur
la rupture ultime, mais aussi sur le comportement du composite.
Comme pour les ruptures matricielles, les ruptures de fibre sont régies par une loi de Weibull
similaire à celle de la matrice [Cur91a,Neu93,Hui95,DiB97]. Chaque rupture implique également une
redistribution de la charge perdue par la fibre rompue à modéliser. Avant d’aborder les modèles de
redistribution, notons que nous n’aborderons ici que le cadre du partage de charge global (Global
Load Sharing, GLS), c’est-à-dire que les charges sont supposées être redistribuées de manière égale sur
l’ensemble des autres fibres. Il a en effet été constaté que cette d’hypothèse, bien que simplificatrice,
convient pour la description de la plupart des composites à matrice céramique [Eva94b, Lis97a], en
particulier pour les contraintes de cisaillement interfacial faibles [Cur93c].
En ce qui concerne la modélisation de la redistribution des contraintes engendrées par chaque
rupture, deux approches majeures peuvent être distinguées dans le cadre des modèles 1D. Le cadre de
la première approche, les modèles de faisceau de fibres, a été initialement établi par Daniels [Dan45].
Ce type de modèle considère qu’une fois rompues, les fibres ne peuvent plus reprendre de charge
sur toute leur longueur. La contrainte initialement supportée est donc intégralement redistribuée sur
toutes les autres fibres intactes et sur toute la longueur du composite. De telles hypothèses ont déjà été
prises en compte pour modéliser le comportement et la rupture de composites SiC/SiC [Lis97a,Lam01],
impliquant des proportions de fibres rompues liée à la loi de Weibull. La caractérisation expérimentale
des ruptures de fibre présentée dans le chapitre II montre cependant que ce type de modèle n’est pas le
plus adapté pour représenter les minicomposites étudiés, puisqu’une même fibre doit pouvoir rompre
plusieurs fois.
La deuxième approche suppose que chaque rupture de fibre engendre une longueur de décohésion le
long de laquelle la contrainte de la fibre rompue augmente linéairement jusqu’à retrouver sa contrainte
initiale [Cur91b,Pho92,Pho93,Pho97]. La longueur de décohésion lf s’exprime, comme dans le cas de
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la fissuration matricielle, en fonction de la contrainte de cisaillement interfaciale τ considérée constante
et de la contrainte σf à recouvrer :
lf (σf ) =
Rfσf
2τ (III.7)
Tout segment de la fibre contenu dans la longueur de décohésion est alors considéré comme en-
dommagé, et ne peut plus reprendre de charge. La contrainte perdue par la fibre rompue est alors
répartie de manière égale sur l’ensemble des fibres intactes (c’est-à-dire qui ne sont pas endommagées
dans la section considérée).
Comme pour la modélisation de la multifissuration matricielle, ces hypothèses sont utilisées dans
le cadre de modèles numériques [Cur93a,Bax95,Ibn95,DiB97,Pho97], où les contraintes à rupture des
fibres sont initialement générées suivant une distribution deWeibull, ou de modèles analytiques [Cur91b,
Pho92,Pho93,Hil94,Pho97,Cur98], donnant des résultats moyens en fonction des paramètres de Wei-
bull.
L’objectif de l’essentiel de ces modèles est d’étudier le comportement à rupture uniquement du
composite, sans décrire le comportement complet. Ils utilisent donc des approximations pour simplifier
l’interaction avec les fissures matricielles. La fissuration est supposée quasi-périodique et arrivée à
saturation avant les première ruptures de fibres. La contrainte matricielle est alors considérée comme
négligeable, permettant ainsi d’ignorer les oscillations de la contrainte des fibres intactes dues au
transfert de charge des fissures matricielles. En outre, ces modèles ne permettent pas d’accéder à une
caractérisation statistique des phénomènes d’endommagement à l’échelle locale.
Le modèle analytique proposé par Curtin et al. [Cur98] est un des modèles les plus évolués im-
pliquant les ruptures de fibre, puiqu’il s’intéresse à l’interaction avec la fissuration matricielle. Le
modèle fournit l’évolution de la déformation globale en fonction de la contrainte appliquée en distin-
guant la déformation liée à la fissuration matricielle (quand les fibres sont intactes) et la déformation
supplémentaire liée aux ruptures de fibre.
En ce qui concerne la fissuration matricielle, le modèle proposé s’appuie principalement sur les
résultats de Ahn et Curtin [Ahn97]. Il suppose que la fissuration est périodique (distance inter-fissure
x¯ constante le long du composite). La redistribution des contraintes à l’interface est effectuée grâce
à une contrainte de cisaillement interfacial constante τ et tient compte du saut de contrainte défini
par Hutchinson et Jensen [Hut90]. La déformation globale peut alors être calculée à tout niveau
de contrainte en fonction des paramètres de Weibull de la matrice, des paramètres interfaciaux et des
paramètres élastiques. Notons que l’expression finale dépend de l’état de saturation de la fissuration
matricielle.
En ce qui concerne les ruptures de fibre, la déformation additionnelle ∆ induite par l’endomma-
gement des fibres à la contrainte appliquée σ est déterminée par la relation (III.8) si la fissuration
matricielle n’est pas arrivée à saturation (i.e. x¯ > 2δ, où x¯ est le pas de fissuration moyen et δ la
longueur de décohésion associé à une fissure matricielle). Dans le cas où la saturation est atteinte (i.e.
x¯ < 2δ), elle est déterminée par la relation (III.9).
∆ = 1
Ef
(
T − σ
f
)(2δ
x¯
)
(III.8)
∆ = 1
Ef
(
T − σ
f
)
(III.9)
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T désigne la contrainte supportée par les fibres non rompues et est obtenue en inversant la re-
lation (III.10). La variable q (z0, T ) désigne la probabilité de rupture des fibres sur une longueur z0
définie à partir d’une fissure matricielle (z0 = x¯/2 si la fissuration matricielle est saturée, et z0 = δ
sinon) et est définie par l’équation (III.11).
σ
f
= T
[
1− q (z0, T )
(
1 + δcT2x¯σc
)]
(III.10)
q (z0, T ) = 1− exp
[
−
(
1−
(
1− z0
ls
)m) (T/σc)m+1
m+ 1
]
(III.11)
Où ls correspond à la longueur de décohésion engendrée par une rupture de fibre pour retrouver
la contrainte T (ls = RfT/2τ). Enfin, σc et δc sont deux grandeurs caractéristiques du comportement
à rupture du composite et dépendant des paramètres de Weibull des fibres (σ0, m, L0) :
σc =
(
σm0 τL0
Rf
) 1
m+1
; δc =
Rfσc
τ
(III.12)
Même si ce modèle permet d’obtenir une courbe de comportement macroscopique complète, il ne
permet pas d’accéder à une caractérisation statistique des phénomènes d’endommagement à l’échelle
microscopique. De plus, la contrainte matricielle après saturation, ainsi que les effets des ruptures de
fibre sur les longueurs de décohésion des fissures matricielles, sont négligés.
Il n’existe donc pas à notre connaissance de modèle complet qui tienne compte de l’interaction
entre fissuration matricielle et ruptures de fibre et qui permette de décrire le comportement macro-
scopique du minicomposite et l’évolution statistique des phénomènes d’endommagement. Les modèles
existants établissent cependant un ensemble d’hypothèses permettant d’envisager la construction d’un
tel modèle. Bien que plus lourde à mettre en œuvre, l’approche des contraintes aléatoires semble la plus
appropriée, dans un premier temps, pour établir ce modèle en minimisant les risques d’approximation.
III.1.2 Modèle utilisé
Afin de pouvoir valider un modèle d’endommagement à l’échelle locale, il est nécessaire de simu-
ler le comportement macroscopique du composite mais également les phénomènes d’endommagement
eux-mêmes, à savoir les fissures matricielles et les ruptures de fibre. Or, comme cela a été présenté
précédemment, si les modélisations classiques micromécaniques de la fissuration permettent d’obtenir
les deux types de données, les modélisations des ruptures de fibre sont insuffisantes. L’ensemble des
principes nécessaires à l’élaboration d’un modèle micromécanique pour le comportement complet a
cependant déjà été établi dans certains modèles cités précédemment. Un modèle probabiliste unidi-
rectionnel rassemblant ces hypothèses, tout en limitant les approximations nécessaires à l’élaboration
de modèles analytiques, est donc proposé. L’implémentation numérique du modèle sera validée avec
un jeu de paramètres particulier permettant de comparer indépendamment les résultats à des modèles
sur la fissuration matricielle et sur les ruptures de fibre. Les effets de la discrétisation (en chargement
ou en espace) seront discutés.
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III.1.2.1 Hypothèses
Le modèle développé est un modèle unidirectionnel comportant N +1 phases en parallèle, N fibres
identiques et la matrice (la porosité n’intervient pas dans la section globale). Il permet la coexis-
tence et le développement des deux populations d’endommagement principales (fissures matricielles
et ruptures de fibre). Le modèle s’appuie sur les distributions statistiques des contraintes à rupture
des constituants, qui définissent intégralement le caractère statistique du comportement du matériau.
Ces contraintes à rupture sont définies initialement à chaque tirage le long des constituants discrétisés
spatialement. Le modèle présente ensuite une évolution déterministe sur la base d’apparition d’endom-
magement (lorsqu’une contrainte à rupture est atteinte) et de transfert de charge de long de l’interface
endommagée.
Contraintes thermiques résiduelles
Certains composites céramiques (les C/SiC par exemple [Leb96]) peuvent présenter des contraintes
thermiques résiduelles dues à leur haute température d’élaboration et à la différence de coefficient de
dilatation des constituants. Une analyse simplifiée des contraintes résiduelles longitudinales induites
par les incompatibilités de déformation dues aux différences de coefficients de dilatation thermique
des fibres et de la matrice a été donc réalisée. Cette analyse ne tient pas compte des interactions avec
les effets radiaux ni des effets de Poisson. L’évolution des coefficients de dilatation (définis de ma-
nière incrémentale) en fonction de la température a été mesurée au LCTS [Mic07,Sau10], permettant
d’identifier une évolution polynômiale du type αi(T ) = AiT 2 + BiT + Ci (où i = F ou M) pour la
matrice SiC-CVI et les fibres Hi-Nicalon S 1.
La différence de déformation libre induite par la variation de température ∆T = T − T0 (T0 :
température d’élaboration, 1000 ◦C) est donnée par :
∆T =
∫ T
T0
(αM (T )− αF (T ))dT (III.13)
Les déformations résiduelles de la matrice RM et des fibres RF à la température T pour compenser
cette différence de dilatation sont obtenues en écrivant l’équilibre du composite à charge nulle (III.14),
associé à la condition de compatibilité (III.15). Les contraintes résiduelles résultantes sont exprimées
équation (III.16).
fMEM 
R
M + fFEF RF = 0 (III.14)
∆T = RF − RM (III.15)
σRF = EF
∆T
1 + fFEF
fMEM
, σRM = −EM
∆T
1 + fMEM
fFEF
(III.16)
Ainsi, pour une fraction moyenne de fibres fF =0,66 (telle que mesurée dans le chapitre II, qu’on
notera par la suite seulement f), les fibres sont soumises à une traction résiduelle d’environ 4 MPa
(∆T = −3· 10−5).
1. AM=−4,51 10−12◦C−3, BM=9,36 10−9◦C−2, CM=1,30 10−6◦C−1 et AF=−2,24 10−12◦C−3, BF=4,75 10−9◦C−2,
CF=2,91 10−6◦C−1
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Le modèle de Hutchinson et Jensen [Hut90] tient quant à lui compte des interactions entre effets
longitudinaux et effets radiaux. La contrainte de traction résiduelle dans les fibres est alors estimée à
environ 5 MPa (équation (III.17), avec νF = νM = ν et sans anisotropie des coefficients de dilatation,
les coefficients d’élasticité utilisés sont recensés tableau III.1 §III.1.2.3).
σRF =
EMEF (1− f)
(
1 + EF
E¯
)
EF + (1− 2ν) E¯
∆T , où E¯ = fEF + (1− f)EM (III.17)
Les contraintes résiduelles longitudinales obtenues sont donc très faibles par rapport aux niveaux
de contrainte atteints dans le composite. Elles seront donc négligées dans le modèle. Ce résultat est
attendu pour des composites à fibres de troisième génération qui sont constituées de SiC cubique
β comme la matrice [Noz04]. Les contraintes résiduelles thermiques radiales peuvent également être
estimées par le modèle de Hutchinson et Jensen et sont également négligeables (≈2.5 MPa).
Apparition et localisation des ruptures
Chacune des fibres et la matrice sont discrétisées sur toute leur longueur L0 en segments de taille
∆X. Leur section (SM pour la matrice et SF pour chaque fibre, i.e. SF = piRF 2) ainsi que leur module
de Young (EM et EF ) sont supposés constants le long de l’axe du minicomposite. Une contrainte à
rupture σRi est attribuée aléatoirement, suivant une distribution de Weibull à une population de
défauts de paramètres σ0i et mi, à chaque segment de volume Si∆X (i=F ou M). L’équation (III.18)
donne les fonctions de répartition correspondantes.

P (σRM ) = 1− exp
[
−SM∆X
V0
(
σRM
σ0M
)mM ]
P (σRF ) = 1− exp
[
−SF∆X
V0
(
σRF
σ0F
)mF ]
où V0 = 1mm3
(III.18)
L’apparition d’une fissure matricielle (resp. rupture de fibre) a lieu lorsque, et là où, le profil de
contrainte de la matrice (resp. d’une fibre) devient supérieur ou égal à une contrainte à rupture de la
matrice (resp. de cette fibre). Si plusieurs ruptures peuvent apparaître, le premier endommagement
apparaît là où la surcontrainte est la plus élevée. Les profils de contrainte dans la matrice et dans les
fibres sont dépendants de la charge globale appliquée et de l’état d’endommagement du composite. Ils
sont déterminés selon les hypothèses décrites ci-dessous.
Zones endommagées
Au droit de chaque rupture de matrice (resp. de fibre), la contrainte matricielle (resp. de la fibre
rompue) est nulle. Suivant l’hypothèse d’une contrainte de cisaillement interfacial constante τ , la
contrainte dans la matrice σM (resp. dans la fibre rompue σF ) augmente linéairement de part et
d’autre de la fissure (resp. rupture de fibre) jusqu’à atteindre la contrainte initialement supportée loin
de la rupture. La modélisation des fissures matricielles et ruptures de fibre est donc identique, au
coefficient directeur de la droite le long de la décohésion interfaciale près. En effet, l’équilibre d’une
tranche infinitésimale de longueur dx permet de déduire les contraintes dans une fibre ou dans la
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matrice le long de l’interface (équation (III.19)) [Hut90,Kaf06].

∣∣∣∣dσMdx
∣∣∣∣ = 2τfRF (1− f) et σM (x0) = 0, autour d’une fissure matricielle de position x0∣∣∣∣dσFdx
∣∣∣∣ = 2τRF et σF (x0) = 0, autour d’une rupture de fibre de position x0
(III.19)
Les longueurs nécessaires pour recouvrer la contrainte de la matrice (resp. la fibre) intacte dé-
finissent les zones endommagées. La contrainte le long d’une zone endommagée (également appelée
longueur de décohésion) ne pouvant plus évoluer, aucune nouvelle fissure matricielle (resp. rupture de
fibre) ne peut apparaître dans cette zone (effet d’écran [Cur91a,Hui96,Cas10]).
Si deux fissures, ou ruptures d’une même fibre, sont suffisamment proches, il peut y avoir chevau-
chement des zones d’endommagement. La contrainte matricielle (en cas de fissures) correspond alors
à la valeur minimum des contraintes évaluées pour chacune des fissures supposées isolées.
Le saut de contrainte γ aux extrémités de la zone de décohésion (lié à l’énergie de décohésion
interfaciale Γi à fournir pour propager dans l’interphase la décohésion liée à une fissure matricielle, voir
§III.1.1.1 [Hut90]) peut être pris en compte (figure III.2). Le saut de contrainte γ pour la contrainte des
fibres saines s’exprime en fonction de l’énergie de rupture en mode II de l’interface (équation (III.2)).
Le saut de contrainte γM correspondant dans le profil de contrainte de la matrice en est déduit par la
relation d’équilibre (équation (III.20)).
Figure III.2 – Exemple de profils de contrainte pour un composite soumis à la contrainte globale σ¯ et
comportant trois fissures matricielles.
γM =
fγ
1− f (III.20)
Notons enfin que si, juste avant l’apparition de la fissure, la contrainte matricielle n’est pas suffisante
(σM ≤ γM ), le profil ne sera pas modifié. Il n’y aura donc pas de zone endommagée avant que σM = γM .
Remarque Si la chronologie d’apparition des mécanismes d’endommagement était inversée, i.e. si
les ruptures de fibre apparaissaient avant les fissures matricielles, il faudrait tenir compte du saut de
contrainte γ dans le profil de contrainte des fibres rompues, et non plus dans celui de la matrice rompue.
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Dans notre cas, l’interphase est supposée être déjà globalement rompue par les fissures matricielles à
l’apparition des ruptures de fibre, qui n’impliquent donc pas d’énergie de décohésion interfaciale.
Transfert de charge
La contrainte perdue par la matrice dans la zone endommagée est intégralement reprise par l’en-
semble des fibres saines, c’est-à-dire non endommagées. De la même manière, la contrainte perdue par
une fibre dans une zone endommagée est intégralement reprise par l’ensemble des autres fibres saines
(hypothèse de partage de charge global) et la matrice si elle est saine. Ainsi pour toute contrainte
globale σ¯, une fois les zones d’endommagement définies (leur définition pratique sera présentée par
la suite) pour la matrice (XEM ) et pour chacune des N fibres (XjEF , défini pour toute fibre j en-
dommagée), l’état de contrainte est déterminé en tout point x en exprimant l’équilibre de la section
correspondante (équation (III.21)) :
σ¯ = f
N
NI (x)σIF (x) + ∑
j∈FE(x)
σF (j, x)
+ (1− f)σM (x) (III.21)
où :
• si x ∈ XjEF , σF (j, x) est défini par l’équation (III.19)
• si x ∈ XEM , σM (x) est défini par l’équation (III.19)
• si x /∈ XEM , σM (x) et σIF (x) sont liés par la relation suivante :
 (x) = σ
I
F (x)
EF
= σM (x)
EM
(III.22)
Où FE (x) désigne l’ensemble des fibres endommagées à l’abscisse x, NI le nombre de fibres intactes
(ou non endommagées) et σIF la contrainte dans ces fibres.
Ce modèle de transfert de charge s’appuie donc sur l’hypothèse qu’au voisinage d’une fissure
(rupture de fibre), le profil de contrainte dans la matrice fissurée (fibre rompue), est fixé par la rela-
tion (III.19). Les autres profils de contraintes sont déterminés ensuite :
• Si x ∈ XEM , les profils de contraintes dans la matrice σM et dans les fibres endommagées
σF (j ∈ FE) sont fixés et la contrainte dans les fibres intactes σIF est évaluée par la rela-
tion (III.21) afin d’assurer l’équilibre.
• Si x /∈ XEM , seuls les profils de contrainte dans les fibres endommagées σF (j ∈ FE) sont connus
et la répartition des contraintes entre matrice et fibres intactes fait intervenir la relation de com-
patibilité (III.22) et l’équation d’équilibre (III.21).
Les états de contrainte dans les fibres non endommagées, comme dans la matrice, sont donc sen-
sibles à l’état d’endommagement de la matrice et des autres fibres dans la même section. Or, comme
cela est présenté au paragraphe précédent, les limites des zones de décohésion autour des fissures
matricielles (resp. ruptures de fibre) sont déterminées par rapport à l’état de contrainte de la matrice
(resp. des fibres) saine(s). En d’autres termes, si une fissure matricielle apparaît dans le voisinage
d’une rupture de fibre, elle entraîne une sur-contrainte matricielle locale. La longueur de décohésion
associée à la fissure peut donc être plus grande que si la fibre rompue était intacte. Le raisonnement
inverse s’applique pour les zones endommagées associées aux ruptures de fibre. Ces fluctuations sont
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habituellement négligées dans les modèles existants (voir §III.1.1.3), permettant de déterminer facile-
ment les longueurs de décohésion qui ne dépendent alors que des paramètres interfaciaux, de la charge
appliquée et de l’état d’endommagement de la phase considérée seule. Ces hypothèses supposent aussi
de négliger la contrainte matricielle à saturation de la fissuration. Un cadre spécifique a donc été
établi afin de s’affranchir de ces hypothèses et déterminer les tailles des zones endommagées en cas de
coexistence de fissures matricielles et de ruptures de fibre.
Ce cadre spécifique consiste à établir les profils de contrainte en tout x à effort et positions de
fissures matricielles et ruptures de fibre fixés. On l’appellera par la suite état de base. Pour plus de
clarté, sa description générale est illustrée par un exemple simple d’un composite 1 comportant une
fissure matricielle (à la position Xfiss) et une fibre j0 rompue (à la position Xrupt). Le raisonnement
global est schématisé sur la figure III.3 et les profils de contrainte correspondant à l’exemple sont
présentés sur la figure III.4.
Figure III.3 – Représentation schématique du calcul de l’équilibre à F et positions de fissures et de
ruptures de fibre données (état de base)
• Les contraintes dans la matrice et les fibres non endommagées (aucune fissure ni rupture de
fibre n’est prise en compte) sont déterminées grâce à l’équilibre suivant :
fσFNE + (1− f)σMNE = σ¯
 = σFNE
EF
= σMNE
EM
(III.23)
• D’un côté, seules les fissures matricielles sont placées à leur position Xfiss en considérant que
toutes les fibres sont saines (figure III.4a). Les zones d’endommagement XEM de la matrice
sont définies par rapport à la contrainte de référence σMNE , où chaque zone d’endommagement
est la longueur nécessaire pour atteindre la contrainte de référence σMNE − γM . La contrainte
σI∗F des fibres supposées intactes est ensuite déterminée en tout x par la relation (III.21).
• De l’autre côté, seules les ruptures de fibre sont placées à leur position Xrupt (sur chaque fibre
rompue j0) en considérant que la matrice en saine (figure III.4a). Les zones d’endommagement
XEF des fibres sont déterminées par rapport à la contrainte de référence σFNE , où chaque zone
d’endommagement est la longueur nécessaire pour atteindre la contrainte de référence σFNE .
La contrainte σI∗M de la matrice supposée intacte est ensuite déterminée en tout x par la rela-
tion (III.21).
• Tous les endommagements existants (fissures et ruptures de fibre) sont ensuite considérés. Les
zones d’endommagement des fissures matricielles sont définies par longueur nécessaire pour
atteindre la nouvelle contrainte matricielle de référence σI∗M − γM . De même, les zones d’en-
dommagement des ruptures de fibre sont déterminées par rapport à la nouvelle contrainte de
référence σI∗F (figure III.4b).
1. Si les sections sont cohérentes avec les minicomposites étudiés, le nombre de fibres a été fortement réduit (ou leur
rayon fortement augmenté) pour rendre les transferts de charge plus visibles.
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(a) Contraintes de référence dans la matrice et les fibres saines
(b) Détermination des zones endommagées
(c) Transfert de charge
Figure III.4 – Exemple de détermination d’un état de base (état des contraintes pour un ensemble de
fissures/ruptures de fibre donné)
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• Les contraintes dans les zones intactes xI des fibres ou de la matrice (qui reprennent la charge
perdue par la matrice et/ou les fibres endommagées) sont finalement calculées en appliquant la
relation (III.21) (figure III.4c). Seule la contrainte des fibres intactes σIF doit être déterminée si
la matrice est endommagée en x.
Dans l’exemple représenté sur la figure III.4, trois zones typiques apparaissent. Toutes les fibres
reprennent la charge perdue par la matrice endommagée dans la zone 1. Le long de la zone 2, la matrice
et une fibre sont endommagées, toutes les autres fibres intactes reprennent donc la charge perdue par
la matrice et celle perdue par la fibre rompue. Enfin, la charge perdue par la fibre rompue en zone 3
est répartie sur les autres fibres saines et la matrice.
Les interactions entre fissures et ruptures de fibre sont donc prises en compte pour déterminer
les zones de décohésion. Cependant, les interactions entre ruptures de fibres, dont l’effet devrait être
minimisé par la présence d’un grand nombre de fibres, sont négligées. Cette approximation permet
de plus d’obtenir un algorithme stable, ne nécessitant qu’une itération pour déterminer les états de
contrainte à l’apparition d’une rupture matricielle ou de fibre.
Résumé
En synthèse, les principales hypothèses sur lesquelles repose le modèle 1D développé sont :
• Les contraintes thermiques résiduelles sont négligées ;
• Les distributions aléatoires des contraintes à rupture suivent une loi de Weibull (pour la matrice
et les fibres) ;
• La section de matrice est intégralement fissurée ;
• L’état de contrainte des zones endommagées est caractérisé par une contrainte de cisaillement
interfacial constante τ (pour les fissures et les ruptures de fibre) et un saut de contrainte γ lié
à l’énergie de décohésion interfaciale pour les fissures matricielles ;
• Les contraintes sont redistribuées sur les fibres saines et/ou la matrice saine ;
• Les déformations des fibres saines et de la matrice saine sont identiques (correspondant à la
déformation globale).
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III.1.2.2 Mise en œuvre numérique
Le modèle unidirectionnel décrit a été programmé dans Matlab r© de deux manières différentes.
La première évolue à incrément de force constant. Cependant, cette implémentation peut mener à
des résultats erronés si la discrétisation en chargement n’est pas assez fine. Une second type de mise
en œuvre (par dichotomie) permet de déterminer les pas de chargement à appliquer pour évoluer de
rupture en rupture.
Détermination des zones endommagées
Comme cela a été présenté dans le paragraphe précédent, les zones d’endommagement engendrées
par chaque fissure ou rupture de fibre sont délimitées par la contrainte de référence au voisinage de la
rupture, qui n’est pas forcément constante. Il y a de plus intersection entre les zones d’endommagement
voisines si elles sont suffisamment proches.
Dans la pratique, une variable spéciale (appelée σMdec pour la matrice par exemple), contient la
contrainte matricielle en considérant que les longueurs de décohésion associées à chaque fissure sont
maximales. Le profil de contrainte associé à chaque fissure est défini par l’ensemble de droites suivant
(Xrupt désignant l’ensemble des positions des fissures) :
di (x) = |x− xi| 2τf
RF (1− f) , ∀xi ∈ Xrupt (III.24)
où σMdec est alors défini comme le minimum de l’ensemble di (x) de toutes les zones de décohésion i
(figure III.5) :
σMdec (x) = min
x,i
(di (x)) (III.25)
Figure III.5 – Détermination pratique des zones endommagées pour trois fissures (ici σI∗M est supposé
constant)
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L’ensemble des zones endommagées XEM par rapport à la contrainte initiale de référence σI∗M , ainsi
que la contrainte matricielle dans ces zones, sont donc directement définis par :

XEM =
{
x, σMdec (x) ≤ σI∗M − γM
}
σM (x ∈ XEM ) = σMdec (x ∈ XEM )
(III.26)
La détermination des zones endommagées XjEF pour chacune des fibres j est identique.
Incrément de charge constant
Le premier algorithme implémenté (décrit en figure III.6) permet de décrire l’évolution du com-
portement du minicomposite à intervalles de force constants ∆F . En plus des paramètres matériels
(sections, modules élastiques, comportement de l’interface), les contraintes à rupture de la matrice
et de chacune des fibres sont tirées aléatoirement suivant leur distribution de Weibull respectives.
Pour chaque pas de chargement, les positions des fissures et ruptures de fibre, ainsi que les profils de
contrainte, sont déterminés suivant trois grandes étapes :
• évaluation de l’état de base à partir des endommagements existants au palier précédent,
• détection d’une nouvelle rupture (de matrice ou de fibre),
• mise à jour des profils de contrainte en tenant compte du nouvel endommagement (détermination
de la nouvelle zone endommagée et équilibre).
Les deux dernières étapes sont réitérées tant qu’un nouvel endommagement est détecté. Sinon, le
chargement appliqué est incrémenté. A chaque mise à jour des profils de contrainte, le nombre de fibres
intactes NI , c’est à dire non-endommagées, est calculé pour tout x. Le critère de rupture ultime du
composite est atteint si en un point x0, NI (x0) = 0, c’est-à-dire qu’aucune fibre ne peut plus reprendre
de charge.
L’état de base décrit précédemment (figure III.3) permet de déterminer en tout x les profils de
contrainte de la matrice σM (x) et de chaque fibre j σF (j, x) soumises à la contrainte moyenne
σ¯ = FSM+SF à partir des positions des fissures matricielles Xfiss et des ruptures de fibre Xrupt dé-
tectées aux paliers précédents. Notons que si un état de base doit être recalculé à chaque incrément de
charge, la variable σMdec (équation (III.25) peut être actualisée à chaque nouvelle rupture et réutilisée
pour déterminer l’état de base suivant.
La détection de la prochaine rupture est ensuite effectuée en calculant les différences de contraintes
dσM et dσF entre les profils initiaux et les contraintes à rupture de la matrice et de chaque fibre j.
{
dσM (x) = σM (x)− σRM (x) , ∀x
dσF (j, x) = σF (j, x)− σRF (j, x) ,∀x, ∀j ∈ [1;N ] (III.27)
En supposant que la rupture activée en premier survient à la position présentant la sur-contrainte
la plus élevée [Ibn95], trois cas peuvent se présenter :
• Il existe une sur-contrainte dans la matrice et elle est supérieure à celles de toutes les fibres :
dΣM ≥ 0 et dΣM > dΣF , avec dΣM = max
x
(dσM ) et dΣF = max
x,j
(dσF ) (III.28)
La contrainte matricielle dans la zone endommagée σM (x ∈ XEM ) est ensuite mise à jour (ainsi
que la liste des positions de fissures matricielles Xfiss) comme décrit au paragraphe précédent.
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Figure III.6 – Schéma de l’algorithme complet simulant l’évolution de l’endommagement et des
contraintes dans le minicomposite à pas de chargement constant (pour un tirage)
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La relation d’équilibre (III.21) permet de calculer le transfert de charge aux fibres intactes dans
la nouvelle zone endommagée (mise à jour globale du système, i.e. sur la longueur totale).
• Il existe une sur-contrainte dans les fibres et elle est supérieure à celles de la matrice :
dΣF ≥ 0 et dΣF > dΣM (III.29)
La contrainte de la fibre j0 rompue dans la zone endommagée σM
(
j0, x ∈ Xj0EF
)
est ensuite
mise à jour (ainsi que la liste des ruptures des positions de rupture de fibre Xrupt). La relation
d’équilibre (III.21) permet de calculer le transfert de charge aux fibres intactes et à la matrice
si elle est intacte dans la nouvelle zone endommagée (mise à jour globale du système, i.e. sur
la longueur totale).
• Aucune sur-contrainte n’est détectée :
dΣF < 0 et dΣM < 0 (III.30)
Aucun endommagement ne peut plus apparaître à ce chargement là, la force appliquée est donc
incrémentée de ∆F après avoir déterminé la déformation globale égale à la déformation moyenne
des fibres intactes :
¯ = 1
L0
∑
x
σIF (x)
Ef
∆X (III.31)
Les ouvertures de chaque fissure ui sont également déterminées à partir de la déformation matri-
cielle et de celle des fibres intactes sur leur zone d’endommagement xEMi :
ui =
∑
x∈xEMi
(
σIF (x)
EF
− σM (x)
EM
)
∆X (III.32)
L’ajout des fissures matricielles et des ruptures de fibre une à une permet de décrire exactement
l’état d’endommagement sans effet de l’incrément de chargement, dans le cas où l’énergie de décohésion
interfaciale est nulle (γ = 0). Dans le cas contraire, comme cela sera mis en évidence §III.1.2.3, des
incréments de chargement trop élevés peuvent être responsables de l’omission de certaines fissures ma-
tricielles. Un algorithme décrivant l’évolution de l’endommagement de rupture en rupture (incréments
de chargement variables) est donc proposé.
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Dichotomie
Dans le cas simple où l’on néglige les interactions entre fissures matricielles et ruptures de fibre,
la contrainte dans les zones saines de la matrice ou des fibres est constante (σMNE ou σFNE , équa-
tion (III.23)). Il suffit donc que cette contrainte soit égale à la plus faible contrainte à rupture en zones
saines pour activer un endommagement.
Les interactions prises en compte ici, via le mécanisme de transfert de charge, rendent difficile la
prévision analytique des contraintes en zone saine, qui n’est pas forcément constante. L’algorithme
décrit figure III.7, utilisant les mêmes mécanismes de détection d’endommagement et de mise à jour
de contrainte que l’algorithme à incrément de charge constant, permet de rechercher par dichotomie
l’incrément de chargement exact pour déclencher la rupture suivante.
A chaque nouvel incrément de chargement, la contrainte macroscopique initialement appliquée σ¯0
correspond à la contrainte minimum pour atteindre la prochaine contrainte à rupture située dans
l’ensemble des zones saines xI , en supposant que la contrainte dans ces zones est constante et égale à
σMNE et σFNE (matrice et fibres). Ceci revient à négliger les sur-contraintes associées aux différents
transferts de charge. La contrainte initiale σ¯0 est donc la contrainte minimale à appliquer pour satisfaire
au moins une de ces deux égalités :

σMNE =
EM σ¯
E¯
= min [σRM (xI)]
σFNE =
EF σ¯
E¯
= min [σRF (xI)]
(III.33)
L’état de base du composite soumis à la contrainte σ¯0 et comportant les endommagements issus des
précédents paliers de chargement est ensuite déterminé. L’ensemble des nouvelles ruptures activables
Xend correspond alors à l’ensemble des sur-contraintes générées par les nouveaux profils de contrainte :
• Si plusieurs fissures et/ou ruptures de fibre sont détectées, la contrainte macroscopique est trop
importante et doit donc être réduite. La nouvelle contrainte macroscopique σ¯k+1 est calculée à
partir des deux contraintes précédemment testées :
σ¯k+1 = σ¯k − δk, où δk = |σ¯k − σ¯k−1|2 (III.34)
• Si aucune fissure ni rupture de fibre n’est détectée, la contrainte macroscopique est trop faible
et doit donc être augmentée :
σ¯k+1 = σ¯k + δk, où δk =
|σ¯k − σ¯k−1|
2 (III.35)
• Si une seule fissure ou une seule rupture de fibre est détectée, la contrainte macroscopique de
l’incrément de charge étudié est conservée. Les profils de contrainte sont alors mis à jour en
tenant compte de ce nouvel endommagement. La recherche itérative du prochain endommage-
ment, telle qu’elle est mise en œuvre dans l’algorithme à incrément de charge fixé, est effectuée
avant le palier suivant.
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Figure III.7 – Schéma de l’algorithme complet simulant l’évolution de l’endommagement et des
contraintes dans le minicomposite de rupture en rupture (pour un tirage). Les étapes de mise à jour
des contraintes et de test d’apparition d’endommagement non détaillées ici sont identiques à celles
décrites figure III.6
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III.1.2.3 Considérations numériques
Avant d’identifier et d’exploiter le modèle, ce dernier est validé d’un point de vue purement numé-
rique en le comparant à des modèles existants simulant la fissuration matricielle ou la rupture ultime
du composite (ruptures de fibre). Les effets de la discrétisation, en chargement ou en espace, sont
également discutés.
Validation des implémentations
Les deux mises en œuvre du modèle proposées, par incrément de charge constant ou par dicho-
tomie, sont validées en dissociant les deux phénomènes d’endommagement (fissuration matricielle et
ruptures de fibre). Le modèle est comparé en deux temps :
• à un modèle numérique de fissuration matricielle, également fondé sur une approche de contraintes
à ruptures aléatoire et validé par rapport aux autres approches par Castelier et al. [Cas10].
Le modèle évolue de fissure en fissure et la rupture des fibres n’est pas envisagée.
• au modèle analytique de rupture des fibres proposé par Curtin et al. [Cur98] (voir détail
§III.1.1.3). Si les auteurs proposent un modèle complet, nous n’utiliserons que la deuxième
partie concernant le comportement du composite après saturation de la fissuration matricielle,
qui donne une estimation de la déformation additionnelle due aux ruptures de fibres en fonction
du pas de fissuration à saturation. Le pas de fissuration à saturation utilisé est issu de la première
partie de la modélisation.
La comparaison est effectuée pour un jeu de paramètres (tableau III.1) et un tirage des contraintes
à rupture de la matrice et des fibres, dans le cas particulier où γ est nul. Les données du matériau
et les paramètres élastiques sont ceux qui seront utilisés pour modéliser la série de minicomposites
étudiée. Les paramètres interfaciaux et les paramètres de Weibull de la matrice sont repris du modèle
de référence pour la fissuration matricielle [Cas10]. Une distribution de Weibull arbitraire a été choisie
pour les fibres, de façon que les premières ruptures apparaissent après la saturation de la fissuration
matricielle.
Paramètre Matrice Fibres
Fraction volumique fM 0.34 fF = f 0.66
Section totale [mm 2] SM 0.033 SF 0.064
Nombre - - N 500
Rayon [µm ] - - RF 6.4
Module de Young [GPa] EM 404 EF 354
Contrainte de cisaillement interfacial [MPa] τ 5 τ 5
Saut de contrainte [MPa] γ 0 - -
Module de Weibull mM 4.9 mF 6
Paramètre d’échelle [MPa] (V0=1 mm3) σ0M 206 σ0F 1200
Tableau III.1 – Paramètres utilisés pour la validation de l’implémentation du modèle
Le comportement macroscopique obtenu pour un tirage sur une longueur 1 de 25 mm discrétisée
avec un pas ∆X de 5 µm est présenté sur la figure III.8a. En ce qui concerne la fissuration matricielle
1. Compte-tenu de la valeur de τ , cette longueur est suffisante pour négliger d’éventuels effets de bords. Cet aspect
sera abordé §III.3.2.
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(début de la courbe force/déformation), il y a parfaite correspondance avec le modèle de référence.
Comme le montre la figure III.8c, les différents modèles détectent exactement les mêmes fissures. La
correspondance entre modèle à incrément de charge constant, quel que soit ∆F , et par dichotomie est
également illustrée, dans le cas particulier où γ est nul.
(a) Comportement macroscopique (un tirage) (b) Comportement macroscopique (dix tirages)
(c) Distributions des longueurs de fragment matriciel à
saturation (un tirage)
Figure III.8 – Comparaison des modèles pour γ=0 et L0=25 mm (Certaines courbes ne sont pas
visibles car la superposition est parfaite)
En ce qui concerne les ruptures de fibre, notons avant tout que la faible dispersion d’un tirage
à l’autre (figure III.8b) permet de comparer les deux implémentations numériques, statistiquement
dépendantes du tirage effectué, au modèle analytique et continu de Curtin et al. [Cur98]. Nous
constatons alors que la zone de non-linéarité est également bien décrite. Le modèle de Curtin conduit
néanmoins un effort à rupture ultime légèrement plus faible. Cette différence provient de la prise en
compte de la contrainte dans la matrice après saturation, qui est supposée négligeable par Curtin 1.
Le pas de discrétisation ∆F n’a quant à lui qu’une influence sur la précision de la prévision de la force
à rupture du composite.
1. En effet, la contrainte à rupture déterminée par le modèle par dichotomie correspond à σR = σRc + (1 − f)σM ,
où σRc est la contrainte à rupture déterminée par le modèle de Curtin et σM la contrainte moyenne dans la matrice à
rupture dans le modèle par dichotomie.
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Effet de la discrétisation en chargement
Comme cela a été montré précédemment l’introduction des fissures et ruptures de fibre une à une
permet de détecter toutes les ruptures apparues entre chaque incrément de charge (correspondance
avec le modèle par dichotomie), lorsque que l’énergie de décohésion interfaciale est supposée nulle.
Si un saut de contrainte est pris en compte dans le profil de contrainte aux extrémités des zones de
décohésion autour d’une fissuration matricielle, des pas de chargement trop élevés peuvent écarter
certaines fissures (voir figure III.9) qui seraient détectées avec des pas de chargement plus faibles, ou
en utilisant le modèle par dichotomie.
Figure III.9 – Exemple de profils de contrainte matricielle avec deux pas de chargement distincts : la
fissure en X2 est détectée pour le pas ∆F2 mais ne l’est pas pour le pas ∆F1
(a) Histogrammes de longueurs de fragment à saturation (b) Proportion de fissures manquantes à saturation par
rapport au modèle par dichotomie
Figure III.10 – Effet du pas de chargement sur la fissuration (γ = 300 MPa, un tirage L0=25 mm)
Cet effet de la discrétisation en chargement est illustré sur la figure III.10, où les paramètres sont
identiques à ceux utilisés pour valider les implémentations (tableau III.1), au saut de contrainte γ près
qui vaut cette fois 300 MPa. L’augmentation de l’incrément de charge ∆F est alors à l’origine d’un
écart des histogrammes de longueurs de fragment par rapport au modèle exact par dichotomie. La
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proportion de fissures non détectées augmente effectivement avec le pas de chargement. Pour ce jeu
de paramètre, cette proportion reste cependant très faible, voire négligeable pour des pas inférieurs à
1N. L’impact quasi-imperceptible sur le comportement macroscopique n’est pas représenté ici.
L’implémentation par incrément de charge peut donc être à l’origine d’imprécisions sur la détection
des fissures matricielles si γ 6= 0. Elle est cependant beaucoup moins lourde, pour des incréments de
l’ordre du Newton, à mettre en œuvre que le modèle par dichotomie. C’est donc cette implémentation
qui sera utilisée par la suite. Il sera cependant vérifié, après identification des paramètres, que l’incré-
ment de chargement est suffisamment faible pour que les imprécisions engendrées soient négligeables.
Effet de la discrétisation spatiale
La figure III.11 illustre pour finir les effets de la discrétisation spatiale sur le comportement ma-
croscopique et le pas de fissuration matricielle à saturation. Si le pas de discrétisation est du même
ordre de grandeur que le pas de fissuration attendu, les fragments matriciels ne sont pas suffisamment
échantillonnés pour prévoir une évolution de l’endommagement correct.
Pour les jeux de paramètres de Weibull utilisés ici, les ruptures de fibre apparaissant à des niveaux
de contrainte globalement plus importants que les fissures matricielles, les longueurs de décohésions
sont également plus importantes. Les effets de la discrétisation spatiale toucheront donc en premier
lieu la fissuration matricielle.
(a) Comportement macroscopique (b) Pas de fissuration moyen à saturation
Figure III.11 – Effets de la discrétisation spatiale (moyenne de dix tirages, L0=25 mm)
Afin d’éviter les effets d’un sous-échantillonnage des fragments matriciels, le pas de discrétisation
spatial ∆X est fixé à environ un cinquième de la longueur du plus petit fragment matriciel attendu,
soit environ 10 µm, compte-tenu des résultats expérimentaux.
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III.2 Identification : fissuration matricielle
La première partie de ce chapitre a permis de poser les bases de fonctionnement du modèle utilisé.
L’objectif des deux parties suivantes est d’identifier, si c’est possible, des paramètres de comportement
interfacial qui permettent, à partir des distributions de contraintes à rupture de la matrice et des
fibres, de prévoir un comportement macroscopique et une réponse microscopique en accord avec les
observations expérimentales. Ces observations montrent que la majorité des fissures apparaît avant
que les fibres ne commencent à rompre. L’identification du modèle est donc effectuée en deux étapes :
les paramètres de la fissuration matricielle sont déterminés sans tenir compte des ruptures de fibre,
puis les paramètres concernant les ruptures de fibre sont étudiés.
Cette partie présente la démarche suivie pour déterminer les paramètres liés à la fissuration ma-
tricielle et montre que la prise en compte d’une énergie de décohésion interfaciale non nulle permet
d’améliorer la réponse macroscopique tout en prévoyant des ouvertures de fissure correctes.
III.2.1 Paramètres initiaux
Nous détaillons ici les valeurs utilisées pour les paramètres d’entrée du modèle relatifs à la fis-
suration matricielle. S’il existent des analyses expérimentales suffisantes pour fixer les paramètres
élastiques et géométriques ainsi que la distribution de contraintes à rupture de la matrice, les incerti-
tudes concernant les paramètres interfaciaux sont trop importantes.
III.2.1.1 Paramètres géométriques et élastiques
Durant toute l’étude du modèle, les paramètres géométriques et élastiques sont égaux aux mesures
moyennes effectuées lors de la caractérisation microstructurale de la série de minicomposite étudiée
(tableau II.1). Le rayon des fibres est supposé constant et déterminé à partir de la section totale et
du nombre de fibres :
RF =
√
SF
Npi
(III.36)
Les modules de Young de la matrice et des fibres sont identiques à ceux utilisés lors de la modéli-
sation du comportement élastique (chapitre I tableau I.3). L’ensemble de ces paramètres sont rappelés
tableau III.1.
Le modèle complet est simulé pour l’ensemble de cette identification sur des longueurs de 25 mm
(identiques aux longueurs sollicitées expérimentalement), suffisantes pour obtenir une faible dispersion
d’un essai à l’autre et donc une convergence rapide du comportement moyen. Un pas d’échantillonnage
∆X de 5 µm permet de s’affranchir de tout artefact lié à la discrétisation spatiale, en conservant une
vitesse de calcul élevée. Le modèle par incrément de charge constant est utilisé avec ∆F=1 N.
III.2.1.2 Distribution des contraintes à rupture
Plusieurs mesures des paramètres de Weibull de la matrice SiC-CVI ou CVD peuvent être recensés
dans la littérature. Les mesures peuvent être issues d’essais mécaniques sur SiC monolithique [Coc02],
microcomposite (ne contentant qu’une fibre) [Mic07] ou minicomposite [Leb96,Nas99].
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Dans le cas des minicomposites, les distributions de contraintes à rupture sont déterminées grâce
à l’observation des fissures matricielles, dont les paliers d’apparition peuvent permettre d’estimer la
contrainte à rupture des fragments matriciels (et donc d’un volume donné de matrice). L’ensemble des
incertitudes sur les positions de fissures le long des minicomposites (voir chapitre II §II.3.2.4), sur le
volume matriciel sollicité ainsi que sur les contraintes d’apparition des fissures (propagation au sein de
la section) laissent supposer des imprécisions sur les distributions ainsi identifiées. De plus, les essais
sur SiC monolithique ne permettent pas d’obtenir des données sur le SiC sous sa forme finale tel qu’il
est dans le composite. Nous préfèrerons donc utiliser les résultats obtenus par Michaux et al. [Mic07]
qui étudient des microcomposites à matrice dominante (volume de matrice plus important que celui de
la fibre et liaison interfaciale forte). Ces microcomposites rompant totalement dès la première fissure
matricielle, la mesure des contraintes à rupture est plus facile. Les conditions de dépôt de la matrice
sont similaires aux minicomposites étudiés ici.
Nous retiendrons donc les paramètres de Weibull suivants pour la matrice : σ0M=278 MPa (V0=1 mm3)
et mM=4,6.
Afin de ne déclencher aucune rupture de fibre, l’ensemble des contraintes à rupture des fibres est
fixé dans cette partie à une valeur infiniment grande.
III.2.1.3 Paramètres interfaciaux
Le comportement de l’interface est caractérisé par deux paramètres principaux, la contrainte de
cisaillement interfacial τ et l’énergie de décohésion interfaciale Γi (à travers le saut de contrainte γ).
Il existe des modèles pour estimer ces paramètres à partir d’essais de traction cyclés [Mar85,Bey92,
Eva94a,Vag95, Lam95], en exploitant notamment la largeur des cycles d’hystérésis, les déformations
résiduelles et les pas de fissuration.
Le modèle de Lamon et al. [Lam95] est établi pour un microcomposite et permet de déterminer τ
en fonction de la largeur d’un cycle d’hystérésis à saturation, du pas de fissuration et des coefficients
élastiques E et ν. Ce modèle a été utilisé pour caractériser diverses interfaces dans des minicomposites
à fibres SiC de première et deuxième génération [Lis97a, Ber99, Nas99]. Il s’agit dans ce cas là de
paramètres apparents. Plus récemment, ce modèle est utilisé pour caractériser des minicomposites
similaires au lot étudié ici [Sau10] (fibres Hi-Nicalon S). La contrainte de cisaillement interfacial est
estimée dans notre cas à 6 MPa.
Aucune étude n’a été relevée en ce qui concerne l’énergie de décohésion interfaciale pour ce type
de fibre et d’interphase. Ce type de matériau est généralement classé dans la catégorie des composites
à faible énergie de décohésion interfaciale (Small Dedond Energy, SDE [Vag95]), qui est évaluée entre
0 et 5 J/m 2 [Dom95, Eva94b]. Il faut de plus être prudent avec ces estimations qui présentent une
incertitude assez élevée (de l’ordre de 20% pour τ [Lam95], elles sont encore plus élevées pour Γi).
Il est également possible d’accéder expérimentalement aux caractéristiques interfaciales par l’in-
termédiaire d’essais d’indentation des fibres sur des sections polies de composite (essais de push-in
ou de push-out) [Mar84,Mar87, Cha01, Jou08]. Ces essais peuvent être analysés avec une représen-
tation plus fine de l’interface fibre/matrice grâce à différents modèles analytiques linéaires ou non-
linéaires [Mar87, She88,Ker91,Hsu92,Reb98] ou numériques [Piq92,Cha95]. De telles études sont en
cours au CEA sur des minicomposites à fibres de troisième génération [Bue10]. Des essais de push-out
sur des fibres Hi-Nicalon S avec une interphase PyC de 150 nm ont permis d’estimer une contrainte
de cisaillement interfacial τ à 15 MPa. L’énergie de décohésion interfaciale pourrait être évaluée grâce
à des essais de push-in [Mar87], dont le développement est en cours au CEA. Notons enfin que ces
essais permettent d’accéder plus directement au comportement interfacial, mais ils impliquent plus de
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difficultés expérimentales.
Pour conclure, si les techniques de mesures de propriétés interfaciales donnent de bons résultats
pour comparer et optimiser différents types d’interfaces (effets de l’épaisseur d’interphase ou de la
rugosité des fibres par exemple), les incertitudes sont trop grandes pour considérer ces données comme
connues. Il est convenu maintenant qu’il est quasiment impossible de définir une unique valeur de τ avec
les différentes techniques expérimentales, la meilleure valeur de τ étant finalement celle qui permettra
de reproduire au mieux le comportement du composite [Par97]. De fait, la contrainte de cisaillement
interfacial est souvent identifiée [Lis97a], et l’énergie de décohésion interfaciale négligée [Cur98].
La démarche d’identification de ces paramètres sera donc effectuée en deux étapes, en consi-
dérant dans un premier temps que Γi, et donc γ, est nul. L’identification est réalisée en compa-
rant les résultats numériques aux résultats expérimentaux d’un point de vue macroscopique (courbe
contrainte/déformation) et d’un point de vue microscopique (longueurs de fragments matriciels et
ouvertures de fissure).
III.2.2 Cas classique : énergie de décohésion interfaciale nulle
III.2.2.1 Effets de la contrainte de cisaillement interfacial à positions et paliers d’appa-
rition des fissures fixés
L’essai 4 de traction in-situ sous MEB, présenté §II.3.2 a permis de mesurer les ouvertures de
toutes les fissures apparues dans la zone d’observation d’une longueur d’environ 16 mm, en plus de
leur position et leur niveau de charge d’apparition. La modélisation de cet essai en imposant les
positions des fissures et leur palier d’apparition permet d’étudier les effets des paramètres interfaciaux
sur le comportement macroscopique et sur les ouvertures de fissure en s’affranchissant des effets de la
distribution des contraintes à rupture.
Il a été montré précédemment que les paramètres interfaciaux influent sur la position des fissures,
puisque par construction du modèle, aucune fissure ne peut apparaître dans la zone de décohésion d’une
autre fissure. Les positions, fixes, des fissures de l’essai étudié peuvent donc ne pas être cohérentes
avec les paramètres interfaciaux. Un critère de validité de la position de chaque fissure est donc utilisé.
Les ruptures de fibre n’étant pas prises en compte ici, la longueur endommagée maximale associée à
toute fissure et à un chargement donné peut être facilement déterminée par la relation suivante (voir
figure III.12) :
Lend (σ¯) =
RF
2τ
[(1− f)EM σ¯
fE¯
− γ
]
(III.37)
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Figure III.12 – Zones de validités de la position de fissure Xi
Ainsi, à l’apparition de chaque fissure à la position Xi et au chargement Fk (fissure absente au
chargement précédent Fk−1), trois cas (numérotés figure III.12) sont considérés en fonction de la
distance à sa plus proche voisine positionnée en X0 :
1. La nouvelle fissure se situe dans la zone endommagée de sa voisine au chargement précédent,
i.e. |Xi −X0| ≤ Lend (Fk−1), sa position est non valide.
2. La nouvelle fissure se situe dans la zone endommagée de sa voisine au chargement étudié, mais
hors de la zone endommagée au chargement précédent, i.e. Lend (Fk−1) < |Xi −X0| < Lend (Fk),
sa position est possible (si la fissure considérée est apparue entre les deux paliers d’observation).
3. La nouvelle fissure se situe hors de la zone endommagée de sa voisine au chargement étudié, i.e.
|Xi −X0| > Lend (Fk), sa position est valide.
La figure III.13a présente la réponse macroscopique du minicomposite (L0=16 mm) contenant
exactement les mêmes fissures que l’essai MEB 4, pour des valeurs de contrainte de cisaillement
interfacial différentes. Une valeur de τ trop faible conduit à un comportement trop souple, alors qu’une
valeur trop élevée conduit à un comportement trop rigide (non-linéarité très peu marquée). Par contre,
si l’on s’intéresse aux ouvertures de fissure correspondantes (qui sont comparées aux ouvertures des
mêmes fissures mesurées expérimentalement en figures III.13b à III.13d), il est nécessaire d’avoir une
valeur de τ faible (2,5 MPa) pour obtenir l’intervalle d’ouvertures désiré à 80 N. Cependant, en plus
du comportement macroscopique non satisfaisant, les ouvertures aux plus faibles chargements sont
trop importantes et la majorité des fissures sont mal positionnées (il y en a donc trop par rapport aux
longueurs des zones endommagées). Seule l’augmentation de la contrainte de cisaillement interfacial
permet d’obtenir des positions valides, mais en entraînant une trop forte diminution des ouvertures
(et de leur dispersion) ainsi qu’en rigidifiant le comportement macroscopique.
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(a) (b)
(c) (d)
Figure III.13 – Effet de τ sur le comportement macroscopique (a) et sur les ouvertures des fissures à
position fixée (b-c-d)
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III.2.2.2 Effets de la contrainte de cisaillement interfacial avec apparition aléatoire des
fissures
Le modèle “complet” est ensuite appliqué en tirant aléatoirement les contraintes à rupture de la
matrice suivant la distribution de Weibull définie §III.2.1.2. Le comportement moyen de dix tirages
d’une longueur de 25 mm est présenté en figure III.14a. Les données microscopiques (histogrammes de
longueurs de fragment matriciel et ouvertures de fissures) sont comparés à l’ensemble des données ré-
coltées expérimentalement sur les figures III.14b et III.14c. La conclusion est identique à celle formulée
suite à l’essai à positions fixées. Une valeur de τ de 5 MPa donne le meilleur résultat macroscopique.
Cependant, les longueurs de fragment matriciel sont légèrement trop grandes et, surtout, malgré une
bonne valeur moyenne, la dispersion des ouvertures de fissure est trop faible. Soulignons de plus que
la description de la zone non-linéaire de la courbe contrainte/déformation n’est pas complète.
(a) Comportement macroscopique moyen
(b) Histogrammes moyens de longueurs de fragment à sa-
turation
(c) Evolution des ouvertures moyennes (trait plein) et des
écarts types (trait pointillé) sur tous les tirages
Figure III.14 – Effets macroscopiques et microscopiques de τ , avec γ = 0 (les données expérimentales
regroupent l’ensemble des essais pour les longueurs de fragment matriciel, et tous les essais MEB pour
les ouvertures de fissure)
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L’ajustement du paramètre τ seul ne permet pas, à distribution de contraintes à rupture fixée
(identifiée par ailleurs), d’obtenir une modélisation cohérente avec les observations expérimentales
macroscopiques et microscopiques. L’identification va donc être effectuée en ajustant également le saut
de contrainte γ modélisant l’énergie de décohésion interfaciale.
III.2.3 Identification à partir des ouvertures
Le modèle de décohésion de l’interface avec frottement constant établi par Hutchinson et Jensen
[Hut90] permet de déterminer le déplacement δ de l’extrémité de fibre qui concentre l’intégralité de
la force F exercée. Ce déplacement est exprimé par Marshall [Mar92] en fonction des paramètres
interfaciaux τ et γ et de la contrainte globale σ¯ 1 :

δ = (b2 + b3)RF4τEM
[(
σ¯
f
− σFNE
)2
− γ2
]
σFNE = a1σ¯, où a1 =
EF
E¯
(III.38)
Ce déplacement correspond donc à la demi-ouverture d’une fissure isolée, c’est-à-dire sans fissure
voisine suffisamment proche pour que les zones de décohésion se chevauchent, dans le minicomposite
soumis à la contrainte globale σ¯. L’ouverture est donc liée à la force par un polynôme de degré 2, dont
les coefficients dépendent directement de τ et γ :

u = AF 2 −B
τ = RF (b2 + b3)2AEM
(1− a1f
SF
)2
γ =
[ 2τEMB
RF (b2 + b3)
] 1
2
(III.39)
Lors des quatre essais de traction réalisés sous MEB, quelques fissures (numérotées sur la fi-
gure II.27) présentant des distances à leurs voisines élevées par rapport au pas de fissuration moyen
ont été observées. Une régression polynômiale de l’ouverture de ces fissures sur F a été effectuée
pour estimer τ et γ à partir des coefficients A et B issus de la régression (figure III.15). Malgré une
dispersion inévitable due notamment aux incertitudes sur les mesures d’ouvertures et de section, les
différentes corrélations permettent d’estimer un ensemble de paramètres cohérent, où τ est de l’ordre
de 2 à 3 MPa et γ de l’ordre de 150 à 300 MPa.
Deux fissures pour l’essai 4 permettent notamment d’identifier une contrainte de cisaillement in-
terfacial de 2,3 MPa. Les résultats de la modélisation de cet essai, à positions fixées, en tenant compte
de différentes énergies de décohésion interfaciales en accord avec l’identification, sont présentés sur les
figures III.16 et III.17.
1. a1, b2 et b3 sont des grandeurs sans dimension fonction des coefficients élastiques définies par Hutchinson et
Jensen [Hut90] et rappelées annexe E
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Figure III.15 – Régression polynômiale des ouvertures de fissure quasi-isolées
Essai 1 Essai 2 Essai 3 Essai 4
fiss.1 fiss.9 fiss.4 fiss.4 fiss.20 fiss.21 fiss.20 fiss.29 fiss.30
τ [MPa] 1.96 2.12 2.34 1.77 2.46 1.63 3.13 2.36 2.31
γ [MPa] 141 239 328 235 168 216 193 254 259
R2 0.9539 0.9971 0.9857 0.9894 0.9997 0.9052 0.9888 0.9940 0.9844
dmoy [µm] 570 485 600 635 650 530 370 435 420
dmin [µm] 460 460 460 510 440 440 290 260 230
R désigne ici le coefficient de corrélation, dmin et dmoy les distances minimales et moyennes aux fissures
voisines de la fissure étudiée.
Tableau III.2 – Résultats des régressions polynômiales
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Ces premières simulations montrent que la prise en compte de l’énergie de décohésion interfaciale
permet de mieux représenter le comportement macroscopique mais aussi microscopique. En effet, la
zone de non-linéarité de la courbe de comportement est beaucoup mieux décrite. De même, les ou-
vertures modélisées correspondent aux ouvertures mesurées et la plupart des positions de fissure sont
valides. Notons qu’une augmentation du saut de contrainte γ retarde les effets de l’endommagement
sur le comportement macroscopique. Avant la contrainte σ¯i à fournir pour dépasser ce saut et créer
une décohésion, les fissures n’ont aucun effet sur les profils de contrainte (les ouvertures sont donc
nulles). Une diminution de γ aura par contre tendance à assouplir le comportement.
Cette modélisation étant indépendante de la distribution des contraintes à rupture de la matrice,
elle montre qu’il est nécessaire de ne pas négliger l’énergie de décohésion interfaciale pour obtenir
un comportement cohérent avec les observations expérimentales d’un point de vue macroscopique et
microscopique.
Figure III.16 – Effet de γ sur le comportement macroscopique simulé de l’essai MEB 4
(a) (b)
Figure III.17 – Effet de γ sur les ouvertures des fissures l’essai MEB 4, à positions fixées
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III.2.4 Identification sur le modèle complet
L’utilisation ci-dessus (§III.2.3) du modèle à positions de fissures fixées montre qu’il est nécessaire
de tenir compte de l’énergie de décohésion interfaciale pour représenter l’endommagement du mini-
composite aux deux échelles. Afin de simplifier l’identification complète des paramètres interfaciaux,
le saut de contrainte γ est fixé à 250 MPa en s’appuyant sur les valeurs identifiées et sur un début de
non-linéarité de la courbe macroscopique expérimentale estimé à 450 MPa (correspondant à σ¯i, lié à
γ par la relation (III.40), où c3 est défini dans [Hut90]).
γ = (1− f) σ¯i
fc3
(III.40)
Dix tirages aléatoires de contraintes à rupture sur des longueurs de 25 mm ont été modélisés à
γ fixé, en faisant varier successivement τ dans un intervalle cohérent avec les valeurs identifiées par
régression. Le comportement macroscopique moyen des dix tirages est présenté en figure III.18. La
correspondance par rapport à la courbe expérimentale est globalement bonne pour tous les couples
représentés. Les différences sont plus marquées si l’on s’intéresse aux données microscopiques pré-
sentées en figure III.19. En résumé, c’est le couple τ=2,5 MPa, γ=250 MPa qui donne la meilleure
correspondance macroscopique et microscopique. En effet, un τ plus élevé est responsable d’un compor-
tement macroscopique légèrement plus raide, et d’une dispersion plus faible des ouvertures de fissure.
Au contraire, si τ est plus faible, le comportement macroscopique est trop souple, les longueurs de
fragment matriciel et les ouvertures trop importantes.
(a) Courbe complète (b) Agrandissement de la zone non-linéaire
Figure III.18 – Effet de τ à γ fixé sur le comportement macroscopique moyen
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(a) Histogrammes moyens de longueurs de fragment à
saturation
(b) Evolution des ouvertures minimales (trait pointillé)
et maximales (trait plein) par tirage
Figure III.19 – Effet de τ à γ fixé sur les longueurs de fragment matriciel et les ouvertures de fissure
D’autres couples de paramètres interfaciaux ont été testés en faisant également varier γ, toujours
en restant dans les intervalles identifiés tableau III.2. Le couple τ=3 MPa, γ=220 MPa permet éga-
lement d’obtenir une très bonne correspondance. Nous retiendrons cependant les paramètres suivants,
représentant une meilleure dispersion des ouvertures : τ=2,5 MPa, γ=250 MPa.
Enfin, notons qu’un saut de contrainte γ de 250 MPa correspond à une énergie de décohésion
interfaciale Γi d’environ 0,74 J/m,2 valeur cohérente avec les niveaux attendus pour les composites
SiC/SiC (voir §III.2.1.3).
III.2.5 Synthèse et validation
La démarche d’identification du modèle 1D pour la partie de fissuration matricielle mène donc à
deux résultats principaux :
• Il n’est pas possible d’obtenir un comportement macroscopique cohérent avec les données expéri-
mentales et des prévisions d’ouvertures de fissure correctes en négligeant l’énergie de décohésion
interfaciale (indépendamment des paramètres de Weibull).
• Un couple de paramètre interfaciaux a pu être identifié (τ=2,5 MPa, γ=250 MPa), en fixant
tous les autres paramètres du modèle (dont la distribution des contraintes à rupture de la ma-
trice) aux valeurs mesurées expérimentalement.
Pour résumer et valider définitivement les paramètres retenus, les résultats du modèle sur dix réa-
lisations (L0=25 mm) sont rassemblés sur la figure III.20. La simulation numérique de la fissuration
matricielle permet finalement de bien rendre compte :
• du comportement macroscopique, avec cependant une dispersion des résultats plus faibles que
les courbes expérimentales (en partie à cause de l’hypothèse des sections constantes égale aux
mesures expérimentales moyennes) ;
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• de la cinétique d’apparition des fissures, puisque comme cela a été observé expérimentalement, la
majorité des fissures apparaît entre 40 et 75 N et quelques fissures peuvent apparaître également
dès 20 N et jusqu’à environ 100 N ;
• des longueurs de fragment matriciel (et donc du pas de fissuration moyen) à saturation, avec
une dispersion également plus faible que les données expérimentales 1 ;
• des ouvertures de fissure, où la prise en compte d’une énergie de décohésion interfaciale revient
à négliger l’ouverture des fissures aux faibles chargements (inférieurs à σ¯i).
Enfin, le modèle à incrément de charge (∆F=1 N) utilisé a été comparé au modèle par dichotomie,
révélant que moins de 2% de fissures sont omises, n’ayant aucune incidence visible sur les réponses
macroscopiques et microscopiques.
(a) Courbe contrainte/déformation (b) Evolution du pas moyen de fissuration
(c) Histogramme des longueurs de fragment matriciel à
saturation
(d) Evolution des ouvertures de fissures
Figure III.20 – Comparaison des résultats macroscopiques et microscopiques finaux (τ=2.5 MPa,
γ=250 MPa, dix réalisations de longueur L0=25 mm) aux résultats expérimentaux
1. Les valeurs expérimentales par essai sont cependant issues de mesures sur des longueurs plus faibles (de 12 à
16 mm), ce qui a tendance à accentuer la dispersion expérimentale pour les pas de fissuration
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III.3 Identification : ruptures de fibre
La première partie de l’identification a permis de modéliser de manière satisfaisante le début
de l’endommagement dû à la fissuration matricielle. Les paramètres interfaciaux liés à la fissuration
matricielle déterminés sont considérés maintenant comme fixes. La poursuite de l’identification consiste
à étudier les paramètres liés aux ruptures de fibre uniquement pour modéliser la seconde partie de la
courbe de comportement, en recherchant toujours un accord avec les observations microscopiques.
Nous montrerons tout d’abord que l’hypothèse usuelle d’égalité entre la contrainte de cisaillement
interfacial pour le transfert de charge autour des fissures et celle pour le transfert de charge autour des
ruptures de fibre surestime largement la contrainte à rupture. Ensuite, il sera mis en évidence que seule
une diminution de la contrainte interfaciale pour les ruptures de fibres, combinée à l’apparition précoce
d’un nombre de ruptures important, permet d’obtenir un comportement satisfaisant. On montrera
qu’une modification de la distribution de contraintes à rupture ou la prise en compte d’un partage
de charge local plutôt que global ne permettent pas de reproduire ces ruptures de fibre prématurées.
Enfin, une hypothèse d’effets dynamiques dus à la propagation des fissures matricielles de la périphérie
vers le centre de la section est finalement proposée.
III.3.1 Paramètres initiaux et module tangent
Les paramètres caractérisant la distribution à rupture de Weibull des fibres Hi-Nicalon S peuvent
être mesurés en sollicitant plusieurs fibres individuellement, sur une machine de traction spécifique
disponible au SRMA [Col08]. Les paramètres ont été identifiés sur deux séries d’essais sur une cinquan-
taine de fibres au total [Pie06,Max10] . Les probabilités de rupture sont estimées grâce à l’estimateur
couramment utilisé PR (σi) = i−0.5N , oùN est le nombre d’échantillons et i le rang de la i-ième contrainte
à rupture, classée par ordre croissant. Les paramètres m0F et σ0F (valeurs tableau III.3) sont ensuite
déterminés par régression linéaire de la forme logarithmique de la relation (III.18). Ces paramètres
sont cohérents avec ceux déterminés par Sauder et al. [Sau09] par essai de traction sur un fil de fibres
Hi-Nicalon S.
Comme cela a été présenté lors de l’élaboration du modèle (§III.1.2.1), la contrainte de cisaille-
ment interfacial utilisée est initialement identique à celle de la fissuration matricielle. L’ensemble des
paramètres de Weibull et interfaciaux sont présentés tableau III.1. Les paramètres géométriques et
élastiques sont identiques à ceux utilisés pour l’identification du modèle concernant la fissuration
matricielle (tableau III.1).
Paramètre Matrice Fibres
Contrainte de cisaillement interfacial [MPa] τ 2.5 τ 2.5
Saut de contrainte [MPa] γ 250 - -
Module de Weibull mM 4.6 mF 6.3
Paramètre d’échelle [MPa] (V0=1 mm3) σ0M 278 σ0F 1217
Tableau III.3 – Paramètres utilisés pour l’identification du modèle de fissuration matricielle
La figure III.21 présente la réponse macroscopique du modèle avec les paramètres énoncés ci-dessus,
comparée à la courbe expérimentale et au modèle analytique de Curtin [Cur98] (utilisation identique
à celle décrite §III.1.2.3). Un tirage a également été modélisé en utilisant le modèle par dichotomie
afin de valider le pas de chargement utilisé (∆F=1 N).
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Figure III.21 – Comportement macroscopique avec les distributions de Weibull expérimentales
(a) Module tangent (b) Densité de ruptures de fibre moyenne
Figure III.22 – Evolution des modules tangents et densités de ruptures de fibre en fonction de la force
appliquée
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Le modèle 1D proposé et le modèle de Curtin prévoient tous deux une contrainte à rupture
bien plus importante que celle attendue. C’est en fait la réponse expérimentale qui s’écarte de la
tendance usuellement attendue qui suppose que le module tangent Et tend vers fEF . On montre en
effet que c’est le cas si la saturation de la fissuration matricielle est atteinte et que les fibres reprennent
l’intégralité de la charge [Ave71, Eva94a]. Comme le montre la figure III.22a, le module tangent du
modèle est égale à cette valeur théorique après la fissuration matricielle, et ne chute qu’à partir de
125 N (effort supérieur à l’effort à rupture observé expérimentalement). Des sous-estimations de la
chute du module tangent ont déjà été observées sur d’autres composites unidirectionnels céramiques
à fibres SiC [Bey92,Spe93,He94] et sont attribués à la présence de ruptures de fibre. Cette hypothèse
est vérifiée sur la figure III.22b qui montre que la densité moyenne de ruptures de fibre n’atteint
5/mm qu’à 155 N environ, alors que cette même densité a été observée à 92 N lors des observations
tomographiques (chapitre II §II.2.3.2).
Le nombre de ruptures de fibre engendrées par le modèle aux chargements intermédiaires (80-100 N)
avec les paramètres initiaux est très insuffisant. La démarche d’identification doit donc aller dans le
sens d’une apparition plus précoce des ruptures de fibre. Les paramètres étudiés pour atteindre cet
objectif sont la contrainte de cisaillement interfacial, la distribution des contraintes à rupture des
fibres et la modélisation du partage de charge.
III.3.2 Contrainte de cisaillement interfacial
La première possibilité pour améliorer le modèle est de considérer que la déviation d’une fissure
matricielle le long de multiples interfaces fibre/matrice n’est pas à traiter de manière identique à
une rupture de fibre le long d’une unique interface. Il est donc envisagé, pour avancer l’apparition des
ruptures de fibre et la rupture ultime du composite, de diminuer la contrainte de cisaillement interfacial
associée au transfert de charge τ autour des ruptures de fibre. Nous distinguerons maintenant la
constante τM (qui reste inchangée), associée aux fissures matricielles, et la constante τF associée aux
ruptures de fibre. Avant d’étudier plus précisément les effets d’une diminution de τF , il est nécessaire
d’analyser les effets de bords qui peuvent devenir importants pour de faibles valeurs de τF . Une
contrainte de cisaillement interfacial pourra ensuite être identifiée afin d’obtenir une déformation
macroscopique et une densité de ruptures cohérente avec les observations expérimentales.
III.3.2.1 Effets de bords
Le modèle tel qu’il est mis en œuvre ne prend pas en compte de conditions aux limites particu-
lières du type périodique. Les bords de l’échantillon simulé n’ont pas de voisinage. Ces zones auront
donc tendance à être moins endommagées que le centre, puisqu’elle ne subissent l’effet d’un voisinage
endommagé que d’un seul côté. Il y a moins de charge à reprendre pour les zones saines, donc des
contraintes plus faibles et moins de ruptures déclenchées. Ces effets n’ont pas été abordés plus tôt car
les valeurs de τM étudiées permettent de les négliger totalement pour les longueurs simulées. Il est
par contre nécessaire de s’en préoccuper pour les ruptures de fibre si τF doit prendre des valeurs plus
faibles, d’autant plus que, les niveaux de contrainte d’apparition des ruptures étant plus élevées, les
longueurs des zones endommagées le sont aussi.
La figure III.23 permet de mettre en évidence ces effets de bords en présentant l’évolution de
la déformation locale des fibres intactes avec une valeur de τF faible (0,5 MPa). La déformation est
effectivement globalement plus faible aux extrémités sur une longueur d’environ 10 mm. Ces zones
qui ont un impact moindre pour une longueur de 75 mm occupent la quasi-totalité de l’échantillon
de 25 mm. L’impact sur le comportement macroscopique des effets de bords est mis en évidence sur
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la figure III.24, où la déformation globale est déterminée de deux manières différentes. La première
déformation est calculée sur la longueur complète simulée, alors que la deuxième ne tient pas compte
des 2×12 mm aux extrémités. On constate que la différence entre les deux déformations est marquée
pour les faibles longueurs, et qu’elle devient négligeable pour les longueurs plus importantes. Ces effets
de longueurs ont également été mis en évidence dans les modèles de rupture de fibre existant, puisque
les estimations analytiques obtenues sont indépendantes de la longueur uniquement si la longueur du
composite est supérieure à 2δc [Cur91a, Hil97, Cur98] (où δc est la longueur caractéristique définie
équation (III.12) §III.1.1.3, soit à environ 80 mm avec les paramètres utilisés figure III.24).
(a) L0=25 mm (b) L0=75 mm
Figure III.23 – Déformation locale à 130 N en fonction de la position (attention les échelles des abscisses
sont différentes) pour τF=0,5 MPa
(a) Courbe complète (b) Agrandissement
Figure III.24 – Courbes macroscopiques en fonction de la longueur modélisée et de la prise en compte
des bords dans la calcul de la déformation globale (trait plein : calcul sur la longueur complète, trait
pointillé : bords ignorés)
Pour la suite des simulations, nous choisissons de calculer la déformation globale sur la longueur
simulée complète, pour des longueurs suffisamment grandes pour que les effets de bords soient négli-
geables. Dans le cas présenté ci-dessus, une longueur de 75 mm est suffisante pour pouvoir les négliger
(et donne des résultats similaires à 100 mm).
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III.3.2.2 Effets de la contrainte de cisaillement interfacial associée aux ruptures de fibre
L’effet τF sur le comportement macroscopique et l’évolution de la densité moyenne de ruptures
de fibre est présenté sur la figure III.25. Diminuer τF permet effectivement de réduire la contrainte à
rupture ultime du composite en déclenchant les ruptures de fibre plus tôt. La chute du module tangent
est donc également plus précoce. En effet, si la contrainte de cisaillement interfacial diminue, les zones
endommagées associées à chaque rupture sont plus grandes (pente plus faible). Ainsi, le transfert de
charge aux fibres intactes s’effectue sur une longueur plus importante, rendant plus de contraintes à
rupture susceptibles d’être activées.
(a) Courbe contrainte/déformation (b) Evolution du module tangent
(c) Evolution de la densité moyenne de ruptures de fibre
Figure III.25 – Effets d’une diminution de τf sur les réponses macroscopiques et microscopiques (un
tirage, L0=75 mm)
Si diminuer τF permet d’améliorer la réponse macroscopique, ce n’est pas encore suffisant pour
obtenir le comportement obtenu. De même, la densité de ruptures de fibre à 92 N est encore beaucoup
trop faible.
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III.3.2.3 Identification de la contrainte de cisaillement interfacial associée aux ruptures
de fibre
Afin d’identifier définitivement τF indépendamment de la distribution des contraintes à rupture des
fibres, la densité de ruptures de fibre attendue (5/mm) à 92 N a été “forcée” en ajoutant aléatoirement
les ruptures le long du minicomposite. La déformation globale obtenue à 92 N (pour dix simulations)
pour différentes valeurs de τF est présentée sur la figure III.26.
La contrainte de cisaillement interfacial identifiée, τF=0,4 MPa est donc celle permettant d’obtenir
la déformation macroscopique mesurée expérimentalement, avec le bon nombre de ruptures de fibre.
Toute autre valeur de valeur de τF rendra impossible la correspondance modélisation/expérience de la
courbe de comportement et de la densité de rupture de fibre, à 92 N.
Figure III.26 – Evolution de la déformation macroscopique à 92 N en fonction de τ avec 5 rupt/mm
réparties aléatoirement (dix tirages, L0=75 mm)
De plus, l’utilisation de cette nouvelle valeur de contrainte de cisaillement interfacial, couplée à
l’ajout aléatoire du nombre de ruptures de fibre observé expérimentalement, permet d’obtenir une fin
de courbe macroscopique conforme à la courbe expérimentale (figure III.27). Notons que les contraintes
à rupture des fibres suivent la distribution de Weibull identifiée expérimentalement. Ainsi, les ruptures
de fibres engendrées à partir de la population ajoutée à 92 N permettent d’obtenir la chute du module
tangent attendue et la bonne contrainte à rupture ultime. Nous montrons ici que le modèle ne peut
reproduire correctement le comportement macroscopique du minicomposite que si les phénomènes d’en-
dommagement sont correctement représentés à l’échelle microscopique. Il est maintenant nécessaire de
s’intéresser à la raison d’être et à l’insertion de ces ruptures de fibre précoces.
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(a) Comportement macroscopique (b) Evolution du module tangent
(c) Evolution de la densité moyenne de ruptures de fibre
Figure III.27 – Résultats du modèle 1D avec les distributions de Weibull expérimentales (σ0F=1217
MPa, mF=6.3), τF=0.4 MPa et introduction des ruptures de fibre observées expérimentalement
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III.3.3 Modifications envisagées
Deux hypothèses du modèles sont ici reconsidérées pour essayer d’introduire ces ruptures de fibre
prématurées : l’identification d’une distribution de Weibull unimodale pour les contraintes à rupture
des fibres et le partage global de la charge perdue par une fibre rompue. La remise en question de ces
hypothèses va cependant s’avérer insuffisante pour engendrer les ruptures de fibre nécessaires. Nous
proposerons donc finalement un scénario impliquant des effets dynamiques liés à la propagation des
fissures matricielles et pouvant engendrer ces ruptures.
III.3.3.1 Distribution des contraintes à rupture
L’identification de la distribution statistique des contraintes à rupture des fibres par une distri-
bution de Weibull unimodale est la plus courante. D’autres distributions peuvent être néanmoins
envisagées, comme des distributions de Weibull bimodales qui permettent de représenter deux popula-
tions de défauts [Jun93,Lis97b,Zin99,Pet01]. Plusieurs auteurs suggèrent qu’une distribution bimodale
pourrait mieux décrire le comportement à rupture des fibres [Eva94a, Spe93, He94]. Il ne s’agit par
contre encore que de fibres SiC de générations antérieures à celles étudiées.
La fonction de distribution de Weibull bimodale utilisée est une distribution du type additif s’écri-
vant sous la forme :
P (σRF ) = p
{
1− exp
[
−VF
V0
(
σRF
σ0F,1
)mM,1]}
+ (1− p)
{
1− exp
[
−VF
V0
(
σRF
σ0F,2
)mM,2]}
(III.41)
Le tableau III.4 rassemble les paramètres de différentes distributions de Weibull testées. La dis-
tribution 1 correspond à la distribution bimodale identifiée sur les contraintes à rupture mesurées
expérimentalement sur les fibres individuelles 1. Les distributions 2, 3 et 4 ont été choisies pour aug-
menter le poids des contraintes à rupture les plus faibles. Les résultats issus des simulations 2 avec
chacune de ces distributions sont présentés figure III.28.
σ0F [MPa] mF p
1 2 1 2
Identification unimodale 1217 6.3 -
Distribution 1 1086 1569 12.1 8.2 0.0513
Distribution 2 800 1200 12 6 0.05
Distribution 3 800 1200 16 6 0.05
Distribution 4 800 6 -
Tableau III.4 – Paramètres des distributions de Weibull testées
L’identification d’une distribution bimodale sur les contraintes à ruptures expérimentales (distri-
bution 1) permet d’obtenir un effort à rupture ultime satisfaisant, mais la déformation macroscopique
reste trop faible (0,52% au lieu de 0,65% à rupture) et le module tangent trop élevé. Cette faible
1. Par méthode du maximum de vraisemblance disponible dans Matlab r©.
2. Compte-tenu de la faible dispersion des résultats et de l’important écart entre chaque réponse, un seul tirage est
effectué.
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déformation est corrélé à une densité de ruptures de fibre qui reste trop faible aux chargements inter-
médiaires. Augmenter le poids des contraintes à rupture les plus faibles (distributions 2 à 4) permet de
déclencher les ruptures de fibres plus tôt et de prévoir une déformation correcte, mais le phénomène
d’apparition en cascade des ruptures de fibre menant à rupture complète est lui aussi prématuré.
Il semble donc qu’il ne soit pas possible d’identifier une distribution de contrainte à rupture qui
permette de représenter une réponse macroscopique satisfaisante sans entraîner une ruine du minicom-
posite prématurée. Nous conserverons donc la distribution de Weibull unimodale identifiée initialement.
Les distributions envisagées sont en outre assez éloignées de la distribution expérimentale. Même s’il
existe une incertitude sur la distribution expérimentale, elle ne justifierait pas de tels écarts.
(a) Densités de probabilité (b) Courbe contrainte/déformation (les ruptures ultimes
sont représentées par le symbole *)
(c) Evolution du module tangent (d) Evolution des densités moyennes de ruptures de fibre
Figure III.28 – Effets macroscopiques (b-c) et microscopiques (d) de différentes distributions de
contraintes (a) à rupture des fibres (τ=0.4 MPa, L0=75 mm). Le dernier résultat obtenu §III.3.2.2 en
ajoutant aléatoirement les ruptures de fibre attendues à 92 N avec la distribution unimodale initiale
est rappelé.
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III.3.3.2 Partage de charge local
Dans sa version de base, le modèle se fonde sur l’hypothèse courante du partage de charge global
(Global Load Sharing, GLS). C’est-à-dire que la charge perdue est répartie uniformément sur la to-
talité des fibres intactes. Il existe d’autres modèles, notamment dans le cas de composites à matrice
métalliques, où il est nécessaire de tenir compte d’une localisation du transfert de charge dans le voi-
sinage de la fibre endommagée. On parle alors de partage de charge local (Local Load Sharing, LLS).
La sur-contrainte engendrée sur les fibres qui reprennent la charge étant plus importante, ce type de
transfert de charge mène à des efforts à rupture du composite plus faibles [Cur93c, Ibn97,Cal04].
La modélisation de ce phénomène a entre autres été initiée par les travaux d’Hedgepeth [Hed67]
(utilisation de facteurs de concentrations de contraintes). Différentes techniques [Mis09a] plus ou moins
complexes ont été développées, que nous ne détaillerons pas ici (voir à titre d’exemple ces quelques
travaux [He93, Ibn97,Wad99,Zho95,Bey96,Wag93]).
Description du modèle
Afin d’estimer la validité d’un partage de charge local, le modèle 1D a été modifié pour prendre en
compte une hypothèse de LLS simplifiée. Le transfert de charge étudié est notamment issu des travaux
de Calard [Cal04] appliqués à l’étude de la force à rupture d’un fil de fibres SiC Nicalon (première
génération).
Les fibres sont supposés être arrangées dans le plan suivant un réseau hexagonal parfait (elles ont
donc chacune six voisines immédiates), comme présenté sur la figure III.29. Chaque fibre transfère alors
uniformément sa charge perdue à ses plus proches voisines intactes si elle est endommagée (le transfert
de charge à la matrice intacte n’est pas pris en compte ici). Si une de ses voisines est endommagée,
la somme des charges perdues par les deux fibres est uniformément répartie sur l’ensemble des plus
proches voisines intactes des deux fibres endommagées. La contrainte des fibres intactes qui ne sont
pas dans le voisinage direct d’une fibre endommagée est inchangée. Enfin, la déformation globale est
égale à la déformation moyenne de toutes les fibres intactes.
Figure III.29 – Schéma de l’arrangement de fibres hexagonal et exemple de report de charge local
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Effets sur le comportement macroscopique et la densité de ruptures
Nous comparons sur la figure III.30 les résultats en fonction de l’hypothèse de transfert de charge
utilisés pour un tirage (GLS ou LLS). Deux réponses de référence sont indiquées : le modèle initial en
GLS avec les paramètres initiaux (τF=0,4 MPa, σ0F=1 217 MPa, mF=6,3) sans ajout des ruptures
de fibre attendues et le modèle en GLS avec ajout des ruptures de fibres à 92 N. De plus, afin de
valider la mise en œuvre de l’hypothèse de transfert de charge local, le modèle en LLS est appliqué
en considérant que les fibres reprenant la charge ne sont pas les plus proches voisines intactes, mais
l’ensemble des fibres intactes de la section considérée, ce qui correspond à une hypothèse de GLS.
Notons que le faible écart entre le modèle LLS et le modèle GLS résulte de l’hypothèse du transfert
de charge à la matrice saine négligé dans le modèle LLS.
Il apparaît que l’hypothèse de LLS précipite la rupture finale du composite, mais n’a pas les effets
“comportementaux” attendus. En effet, la densité de ruptures de fibre commence à augmenter aussi
tardivement qu’avec l’hypothèse de GLS, mais l’effet de cascade menant à la rupture apparaît plus
rapidement (125 N au lieu de 140 N). Si l’on utilise l’hypothèse LLS avec la distribution de contraintes
à rupture bimodale identifiée précédemment (distribution 1 tableau III.4), la rupture ultime est encore
plus prématurée, mais toujours sans amélioration de la déformation globale qui reste trop faible (ainsi
que la densité de ruptures à 92 N).
(a) Courbe contrainte/déformation (les ruptures ultimes
sont représentées par le symbole *)
(b) Evolution des densités moyennes de ruptures de fibre
Figure III.30 – Effets macroscopiques et microscopiques du transfert de charge local (LLS)
(τF=0.4 MPa, L0=75 mm)
A cette étape de la démarche, deux conclusions principales sont mises en évidence :
• Le modèle avec hypothèse de transfert de charge global ne prévoit une réponse macroscopique
en accord avec l’expérience que si τF=0,4 MPa et en respectant la densité de ruptures de fibres
observée expérimentalement à 92 N. Ceci montre qu’il est nécessaire de tenir compte d’une re-
prise de charge par les fibres rompues.
• Ces ruptures prématurées n’ont pu être amenées ni en modifiant la distribution de contraintes à
rupture, ni en faisant l’hypothèse d’un transfert de charge local, leur effet étant principalement
de réduire l’effort à rupture du minicomposite.
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III.3.3.3 Ajout d’effets dynamiques
Description générale de l’hypothèse
Le modèle tel qu’il est construit ne permet donc pas de représenter correctement l’apparition des
premières ruptures de fibres dont dépendent fortement les caractéristiques à rupture du minicomposite.
Le modèle repose en outre sur une hypothèse forte qui est la propagation instantanée des fissures
matricielles dans toute la section du minicomposite, alors qu’il a été clairement mis en évidence que la
propagation est dans la plupart des cas discontinue (§II.2.3.1). En effet, pour rappel, les observations
tomographiques ont permis de mettre en évidence une propagation des fissures matricielles en trois
étapes : amorce en périphérie, propagation sur toute la périphérie de la section, et enfin propagation
vers le centre de la section. Cette propagation est de plus discontinue. Enfin, sur les six fissures
observées, la propagation de la périphérie vers le cœur du minicomposite ont eu lieu entre 74 N et
80 N.
L’essai de caractérisation en tomographie a également permis d’observer l’apparition de quelques
ruptures de fibres sous charge (figure II.16). On constate alors que la majorité des ruptures de fibre,
contenues dans le segment de minicomposite observé à différents niveaux de charge, apparaissent
également entre 74 N et 80 N. Elles sont de plus principalement localisées près des fissures matricielles
(observation confirmée par l’étude de la radiographie de l’éprouvette complète à 92 N). Notons enfin
que la réponse macroscopique commence à s’écarter de la courbe expérimentale à environ 70 N (voir
figure III.20).
Si la surface de la zone à cœur du minicomposite ne représente qu’une faible partie de la section
totale (évaluée à 5%) et n’a donc pas de poids conséquent dans l’équilibre statique du composite, il doit
exister une dissipation d’énergie due à la rupture de la matrice dans cette zone. La correspondance
entre les niveaux de chargements auxquels se produit cette propagation, et ceux auxquels ont été
observées les premières ruptures de fibre nous permet d’envisager un phénomène supplémentaire. Les
premières ruptures de fibre pourraient être dues à des effets dynamiques induits par la dernière étape
de propagation des fissures matricielles, de la périphérie vers le centre de la section.
Ce scénario n’est pour l’instant qu’une hypothèse, et de plus fines observations de l’apparition des
ruptures de fibre seraient nécessaires pour le confirmer. Nous proposons tout de même de modifier
simplement le modèle de manière à rendre compte de ces éventuels effets.
Modélisation par amplification de contrainte
Il n’a pas été recensé d’exemple dans la littérature traitant de ruptures de fibres par effets dyna-
miques induits par une rupture matricielle. Il existe cependant des travaux sur les effets dynamiques
induits par une rupture de fibre. Ces effets peuvent se produire le long de la même fibre [Wag98] ou
dans les fibres voisines lors du transfert de charge [Sak84,Acc96]. L’utilisation de coefficient de concen-
tration de contrainte, sur une durée infiniment courte, pour représenter le phénomène est envisagée
dans un premier temps.
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Avant de voir comment apparaissent les ruptures de fibres par effets dynamiques, il est néces-
saire de définir quand ces effets se produisent. Comme mentionné plus haut, ils sont attribués à la
propagation des fissures matricielles de la périphérie vers le centre, observée entre 74 N et 80 N.
Nous définissons donc pour chaque fissure un palier de propagation, qui correspond à l’effort auquel
la fissure considérée se propage. Compte-tenu des niveaux de propagations observés et de la zone de
divergence de la réponse macroscopique modélisée par rapport à la courbe expérimentale, les paliers
de propagation sont supposés suivre une distribution normale représentée sur la figure III.31. Dans la
pratique, à l’apparition de chaque fissure un palier de propagation est tiré aléatoirement et attribué
définitivement à la fissure. Pour les quelques fissures apparaissant à des chargements similaires aux
paliers de propagation (la limite est fixée à 70 N), leur palier est égal à leur niveau d’apparition.
Figure III.31 – Distribution des paliers de propagation des fissures matricielles (moyenne : 76 N, écart
type : 3 N)
Des effets dynamiques sont simulés à chaque fois qu’un palier de propagation est atteint, locali-
sés dans le voisinage de la fissure concernée. L’observation de la radiographie sous charge (obs. B,
figure II.14) permet de mesurer une distance moyenne entre les ruptures de fibre et de la fissure prin-
cipale la plus proche d’environ 50 µm (60 µm par rapport au centre de la fissure, 40 µm par rapport
à son extrémité). Les effets dynamiques sont donc simulés dans une zone de localisation de ± 50 µm
autour de chaque fissure matricielle.
Enfin, nous proposons dans un premier temps de modéliser les effets dynamiques dans les fibres par
une amplification de contrainte. Lorsqu’un palier de propagation est atteint, la contrainte de chaque
fibre est multipliée par un coefficient α dans la zone de localisation autour de la fissure. La figure III.32
montre qu’il est possible d’identifier un coefficient α=2,3 pour obtenir un bon résultat macroscopique,
lié directement à une densité de rupture de fibres moyenne proche de la valeur mesurée expérimen-
talement à 92 N. Si cette simulation d’effets dynamiques permet d’améliorer significativement les
contraintes et déformations à rupture, le module tangent est encore légèrement sur-estimé.
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(a) Courbe contrainte/déformation
(b) Evolution du module tangent (c) Evolution des densités moyennes de ruptures de fibre
Figure III.32 – Ajout d’effets dynamiques par amplification locale de contrainte ou ajout local d’une
sur-contrainte dans les fibres (τ=0.4 MPa, L0=75 mm)
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Modélisation par ruptures aléatoires
L’ajout d’effets dynamiques par amplification locale de contrainte ne permet pas de rendre compte
complètement de la chute du module tangent, alors qu’elle est bien décrite lorsque les ruptures man-
quantes sont ajoutées aléatoirement à 92 N (figure III.32). Cette différence provient justement du fait
que dans le deuxième cas, les lieux de ruptures sont choisis indépendamment des contraintes à rupture
des fibres. Des contraintes à rupture élevées peuvent donc être activées plus tôt que si l’on modélise
les effets dynamiques par amplification de contrainte qui, comme l’illustre la figure III.33, ne permet
que de déclencher les plus faibles contraintes à rupture. Cette conclusion est confirmée en modélisant
l’ajout arbitraire des ruptures à 92 N non pas aléatoirement mais par ordre croissant (figure III.34,
“avec ajout croissant”). La réponse obtenue est alors plus proche de celle générée par la modélisa-
tion des effets dynamiques par amplification de contraintes, avec une densité de ruptures de fibre qui
augmente moins rapidement et donc un module tangent plus important.
Il est donc nécessaire que ce caractère aléatoire soit présent dans la simulation des effets dyna-
miques. Contrairement à l’évolution de l’endommagement en statique, le déclenchement de rupture en
dynamique doit être indépendant des contraintes locales à rupture.
Figure III.33 – Déclenchement d’une rupture de fibre par amplification de contrainte
Le modèle finalement retenu pour simuler les effets dynamiques conserve les notions de palier de
propagation et de zone de localisation des effets dynamiques autour des fissures (paramètres inchangés).
Par contre, les ruptures induites par les effets dynamiques sont choisies totalement aléatoirement. Une
rupture au minimum est créée par propagation, le nombre de ruptures maximal généré est lui aléatoire.
Dès que le palier de propagation d’une fissure est atteint, une rupture est positionnée aléatoire-
ment (suivant une répartition uniforme) sur une fibre elle aussi choisie aléatoirement dans la zone de
localisation. Un tirage aléatoire d’une variable valant 0 ou 1 est effectué à l’issue de chaque rupture
générée par effet dynamique. Tant que cette variable vaut 1, une nouvelle rupture est placée.
Comme le présente la figure III.34, l’amélioration apportée par cette dernière modélisation (“rup-
tures aléatoire”) est significative. Elle permet d’obtenir une réponse similaire au modèle sans effets
dynamiques mais avec ajout aléatoire des ruptures de fibre manquantes, aussi bien pour la réponse
macroscopique que pour les densités de ruptures de fibre. Nous confirmons bien ici que la validation
du modèle du point de vue macroscopique est indissociable de la validation microscopique.
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(a) Courbe contrainte/déformation
(b) Evolution du module tangent (c) Evolution des densités moyennes de ruptures de fibre
Figure III.34 – Influence de l’ordre d’activation des contraintes à rupture des fibres
(τ=0.4 MPa,L0=75 mm)
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Remarque
Le modèle par dichotomie n’étant pas adapté pour l’ajout des effets dynamiques, l’influence du pas
de chargement est mise en évidence en le réduisant suffisamment pour n’omettre aucune fissure (de
∆F=1 N à ∆F=0,1 N). On montre alors en figure III.35 que la prise en compte des effets dynamiques
rend le modèle plus sensible à l’incrément de chargement. Pour un même tirage de contrainte à
rupture, l’impact sur le modèle avec ajout aléatoire des ruptures de fibre (sans effets dynamiques)
est indétectable puisque seulement quelques fissures sont manquantes. La prise en compte des effets
dynamiques rend l’apparition des premières ruptures de fibres complètement dépendante de l’état de
fissuration. L’impact du pas de chargement qui est faible pour la fissuration est plus prononcé pour
la suite du comportement incluant les ruptures de fibre. La différence reste cependant relativement
faible. Compte-tenu des temps de calculs et de post-traitements importants avec un pas de 0,1 N par
rapport à la précision gagnée, l’analyse du modèle est effectuée pour un pas ∆F=1 N.
(a) Courbe contrainte/déformation (b) Evolution de la densité moyenne de ruptures de fibre
Figure III.35 – Effet de la discrétisation en chargement sur le modèle)
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III.4 Synthèse : validation multi-échelle et limites du modèle
final
Un modèle unidirectionnel d’endommagement complet est proposé dans ce chapitre, intégrant fis-
sures matricielles et ruptures de fibre jusqu’à la rupture ultime du minicomposite. Des paramètres
interfaciaux, distincts pour les deux phénomènes d’endommagement ont été identifiés, de façon à
reproduire au mieux la réponse macroscopique du minicomposite, mais aussi les grandeurs micro-
scopiques caractérisant l’endommagement. La démarche complète d’identification montre de plus la
nécessité d’introduire un nouveau phénomène pour prévoir le bon comportement aux chargements
élevés. Nous proposons donc d’intégrer des effets dynamiques par ruptures aléatoires de fibre dues à
la propagation des fissures matricielles. Tous les résultats du modèle retenu, implémenté par incré-
ment de charge constant de 1 N, sont rassemblés et comparés aux résultats expérimentaux obtenus à
l’échelle macroscopique et à l’échelle microscopique dans le chapitre précédent. Les paramètres utilisés
sont rappelés au tableau III.5.
Paramètre Matrice Fibres
Fraction volumique fM 0.34 fF = f 0.66
Section totale [mm 2] SM 0.033 SF 0.064
Nombre - - N 500
Rayon [µm ] - - RF 6.4
Module de Young [GPa] EM 404 EF 354
Contrainte de cisaillement interfacial [MPa] τM 2.5 τF 0.4
Saut de contrainte [MPa] γ 250 - -
Module de Weibull mM 4.6 mF 6.3
Paramètre d’échelle [MPa] (V0=1 mm3) σ0M 278 σ0F 1217
Tableau III.5 – Paramètres utilisés pour l’identification de la partie fissuration matricielle
III.4.1 Validation macroscopique
Dix simulations ont été effectuées à partir de tirages de contraintes à rupture sur des longueurs
de 75 mm (pas d’échantillonnage ∆X=10 µm). Les résultats macroscopiques pour chaque simulation
et pour le comportement moyen sont rapportés sur la figure III.36. Le modèle décrit correctement les
quatre phases principales de la courbe de traction, à savoir :
• la phase élastique ;
• la première zone non-linéaire linéaire due à la fissuration matricielle massive (entre 50 N et 70 N
environ) ;
• la reprise partielle par les fibres qui commencent à rompre à partir de 70 N environ (bonne
description de la chute importante du module tangent) ;
• la rupture ultime du minicomposite (entre 115 N et 120 N environ).
La dispersion obtenue d’un tirage à l’autre est cependant plus faible que celle observée expérimen-
talement (notamment en ce qui concerne les contraintes à rupture). Cette faible dispersion est due en
partie à l’hypothèse de section invariante le long du minicomposite et d’une simulation à l’autre, ainsi
qu’à la longueur importante utilisée pour chaque simulation. Notons également que la légère sous-
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estimation du module tangent vers 80 N est certainement due au choix de la distribution statistique
des paliers de propagation des fissures matricielles, et à la séquence d’apparition des ruptures de fibre
par effets dynamiques (chaque rupture engendrée à 50% de chance d’en générer une suivante, avec au
moins une rupture créée par propagation de fissure, quel que soit le chargement considéré).
(a) Courbe contrainte/déformation (b) Evolution du module tangent
Figure III.36 – Confrontation du modèle final au comportement macroscopique expérimental (dix
réalisations, L0=75 mm)
III.4.2 Validation microscopique
Le modèle s’appuie sur la description de chaque fissure et de chaque rupture de fibre, qui sont
donc caractérisables par des grandeurs telles que les pas de fissuration, les ouvertures (de fissure et
de fibre) et les densités de rupture. Les résultats obtenus à l’échelle microscopique peuvent donc être
comparés aux observations effectuées sous MEB et en tomographie (présentées dans le chapitre II).
III.4.2.1 Fissuration matricielle
Les conclusions concernant la fissuration matricielle sont identiques à celle présentées §III.2.5, cette
étape n’étant finalement que très peu affectée par les ruptures de fibre. En effet, même lorsqu’elles
apparaissent prématurément à partir de 70 N (effets dynamiques), la majorité des fissures sont déjà
apparues.
L’état de fissuration à saturation (pas moyen de fissuration et longueurs de fragments, voir fi-
gure III.37) obtenu par le modèle correspond aux observations in-situ et post-mortem. La dispersion
est encore trop réduite, notamment en ce qui concerne la cinétique d’apparition des fissures, mettant
en cause une fois encore la longueur de l’échantillon simulé (les résultats présentés §III.2.5 sur les
longueurs de 25 mm sont plus dispersés).
De même, les ouvertures simulées (ici présentées pour un tirage en figure III.37) correspondent aux
valeurs mesurées jusqu’à 90 N sous MEB. Le modèle nous permet par contre de prévoir les ouvertures
au delà des observations expérimentales et montre que les fissures s’ouvrent relativement moins vite
à partir de l’apparition d’un nombre important de ruptures de fibre (à partir de 80 N environ).
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(a) Evolution du pas moyen de fissuration (b) Histogramme des longueurs de fragment à saturation
(c) Evolution des ouvertures de fissure (un tirage)
Figure III.37 – Confrontation du modèle final aux données expérimentales sur la fissuration matricielle
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Un modèle d’évolution linéaire des ouvertures en fonction de la force (après saturation de la fissu-
ration matricielle) avait été proposé lors de l’analyse des mesures in-situ MEB (chapitre II §II.3.2.3,
équation (II.5)). La dépendance linéaire des coefficients (α et β, figure III.38) de cette droite à la dis-
tance moyenne de chaque fissure à ses proches voisines permet de mettre en évidence l’effet d’écrantage
sur les ouvertures. Une fissure s’ouvre d’autant plus et plus vite que ses voisines sont éloignées. L’es-
timation de ces coefficients pour les ouvertures issues du modèle 1D (régression linéaire effectuée à
partir de 90 N) sont présentés sur la figure III.38 et correspondent aux résultats expérimentaux.
(a) Coefficient directeur (b) Ordonnée à l’origine
Figure III.38 – Confrontation des coefficients du modèle linéaire des ouvertures de fissures en fonction
de la force (un tirage) aux coefficients déterminés lors des mesures MEB
Le modèle 1D proposé permet donc de rendre compte des ordres de grandeurs des ouvertures de
fissure, mais également du phénomène d’écrantage.
III.4.2.2 Ruptures de fibre
Concernant les ruptures de fibre, la démarche d’identification a montré qu’il est nécessaire de dis-
tinguer les contraintes de cisaillement interfaciales associées aux fissures et aux ruptures de fibre. Il a
fallu diminuer τF mais aussi générer des ruptures de fibre relativement tôt pour obtenir un compor-
tement à rupture cohérent avec les observations. Ces ruptures prématurées, réparties aléatoirement
concordent avec les observations tomographiques à 92 N.
L’évolution de la densité de ruptures en fonction du chargement et en fonction de la position sur
l’échantillon (figure III.39) permet de discuter le scénario proposé suite aux observations tomogra-
phiques. En effet, si la densité augmente rapidement autour de 80 N (effets dynamiques), elle n’évolue
que très lentement jusqu’au chargement correspondant à la rupture ultime. Les ruptures sont égale-
ment réparties de manière homogène le long du minicomposite, pour ne finalement se localiser autour
de la zone de rupture qu’au dernier palier de chargement. En d’autres termes, les fissures sont répar-
ties de manière homogène jusqu’à ce que se déclenchent des ruptures en cascade dans une zone plus
faible, menant à la rupture ultime du minicomposite. De plus, même si la répartition reste globalement
homogène jusqu’à la rupture, il semble qu’une zone préférentielle (figure III.39c) se dessine avant la
localisation finale.
Ces observations correspondent au scénario envisagé suite aux observations tomographiques, qui
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mettent également en évidence une localisation des ruptures de fibres (observée post-mortem) au-
tour de la zone de rupture. Le développement d’une zone de localisation au moment de la rupture
dans une région statistiquement plus faible est également mise en évidence par Curtin et Phoe-
nix et al [Cur93a,Cur93c,Pho97].
(a) Evolution de la densité moyenne de ruptures de fibre
en fonction du chargement
(b) Mise en évidence de la localisation des ruptures de
fibres au palier de chargement menant à la rupture (FR)
(c) Densité moyenne de ruptures de fibre en fonction à
différents niveaux de chargement (un tirage)
Figure III.39 – Confrontation du modèle final aux données expérimentales sur les ruptures de fibre
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III.4.3 Limitations
Si la modélisation de la fissuration matricielle ne soulève pas de problème particulier lors de la
validation microscopique, il existe quelques limitations concernant les ruptures de fibre. Il est en effet
nécessaire d’utiliser une contrainte de cisaillement interfacial très faible (τF=0,4 MPa) responsable de
plusieurs incohérences :
• Les importants effets de bords induits sont responsables d’un effet de longueur non négligeable
et nécessite l’utilisation de longueurs simulées bien supérieures aux longueurs sollicitées expéri-
mentalement.
• Les ouvertures de rupture de fibre prévues par le modèle (calculées de la même manière que pour
une fissure, sur toute la longueur de décohésion autour de la rupture, voir équation (III.32))
sont bien supérieures aux ouvertures mesurées sur la radiographie effectuée à 92 N (figure III.40).
• La longueur moyenne de déchaussement des fibres, distance moyenne entre la fissure ultime et
la rupture de fibre la plus proche, est estimée à environ 5 mm, alors que les longueurs extraites
expérimentalement ne dépassent pas quelques centaines de micromètres.
• Enfin, le modèle prévoit 850 à 900 ruptures de fibre à la rupture, alors que si l’on extrapole 1 les
densités mesurées post-mortem par radiographie, environ 1200 ruptures sont attendues. Notons
qu’il est possible que cette estimation contiennent des ruptures issues d’effets dynamiques lors
de la rupture ultime (ruptures doubles ou triples observées sur les radiographies), non prises en
compte par le modèle.
Tous ces éléments pointent une sur-estimation de la longueur de reprise de charge par une fibre
lorsqu’elle est rompue. Il s’agit cependant du seul moyen à notre disposition pour avoir une bonne
reproduction du comportement moyennant une modélisation aussi simple.
Figure III.40 – Comparaison des ouvertures de ruptures de fibre à 92 N (1 tirage) aux mesures effectuées
en tomographie
1. Seulement un côté de la zone de rupture a été observé sur une éprouvette moins longue que le composite simulé.
Nous faisons donc l’hypothèse, pour dénombrer le nombre total de ruptures sur une longueur équivalente, que la zone
de localisation observée est symétrique de part et d’autre de la zone de rupture, et que la densité loin de cette zone est
constante. 500 ruptures de fibre extrêmes sont également prises en compte.
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III.4.4 Résumé
• Le modèle présenté permet donc de décrire le comportement macroscopique du minicomposite
en partant des distributions de contraintes à rupture évaluées expérimentalement (pour les fibres
et la matrice), tout en respectant la description des phénomènes d’endommagement à l’échelle
microscopique.
• Unidirectionnel, ce modèle présente également l’avantage de représenter les phénomènes d’en-
dommagement de manière simple (contrainte de cisaillement interfacial constante).
• De plus, il est possible d’identifier des paramètres interfaciaux en utilisant des modèles classiques
(il est néanmoins nécessaire d’utiliser deux paramètres alors qu’un seul l’est généralement) et
d’obtenir de bonnes prévisions des pas de fissuration et des ouvertures de fissures.
• En ce qui concerne les ruptures de fibres, il est nécessaire d’apporter des modifications aux
hypothèses classiques pour obtenir un comportement à rupture correct, mais également d’in-
troduire des ruptures de fibre prématurément. Si le modèle final donne de bons résultats d’un
point de vue macroscopique et sur un certain nombre d’aspects microscopiques, il est à signaler
que les longueurs de décohésion associées aux ruptures de fibre sont sur-estimées.
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Conclusions
L’utilisation potentielle de composites SiC/SiC comme matériau de gainage dans des réacteurs nu-
cléaires du futur nécessite de comprendre et prévoir leur comportement mécanique complexe, mêlant
endommagement et forte anisotropie initiale et induite par l’endommagement. Ce comportement est
intimement lié, en plus des propriétés intrinsèques des constituants, à une microstructure et des méca-
nismes d’endommagement de nature multi-échelle, et requiert donc une approche de même nature. Les
travaux présentés se limitent à l’étude du premier changement d’échelle : de l’échelle des constituants
élémentaires (fibres, matrice, interphase, porosité) à celle du toron. Le choix d’une approche micromé-
canique est alors motivé par l’objectif principal qui vise à prévoir le comportement macroscopique du
toron en tenant compte de sa microstructure hétérogène ainsi que des mécanismes d’endommagement
présents à cette échelle (fissuration intra-fil, décohésions fibre/matrice, ruptures de fibre).
Une telle approche est appliquée pour modéliser le comportement élastique anisotrope du toron et
son endommagement (pour une sollicitation longitudinale). Le développement de modèles microméca-
niques nécessite une caractérisation expérimentale de la microstructure et des phénomènes d’endomma-
gement afin de nourrir et de valider la modélisation. Des analyses expérimentales ont donc été menées :
1. Une caractérisation détaillée de la microstructure du toron au sein du composite tissé a été
proposée à partir d’images MEB. L’utilisation de descripteurs statistiques permet de caractéri-
ser l’arrangement des fibres pour compléter les mesures classiques de fractions surfaciques. Les
distributions de tailles de pore sont également discutées.
Une forte hétérogénéité de la microstructure au sein d’un toron, et d’un toron à l’autre, est
ainsi mise en évidence. En effet, la caractérisation d’un toron n’est pas suffisante pour avoir une
description représentative de la microstructure, que la population considérée soit celle des fibres
(qui présentent une fraction surfacique relativement élevée) ou celle des pores résiduels.
2. La caractérisation des mécanismes d’endommagement (effectuée sur minicomposites) a nécessité
le développement d’essais in-situ originaux, et complémentaires, en plus des caractérisations ma-
croscopiques et post-mortem classiques. Si les essais in-situ en MEB permettent de caractériser
de manière statistique les positions et ouvertures des fissures matricielles grâce au suivi d’un
grand nombre d’évènements, l’analyse des images tomographiques (grâce à une procédure de
détection spécifique) à différents niveaux de chargement permet d’étudier leur morphologie et
leur propagation au sein du minicomposite. Les densités de ruptures de fibre sont quant à elles
caractérisées par l’intermédiaire de radiographies (à un niveau de chargement et post-mortem).
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En plus de caractériser la cinétique d’apparition des fissures matricielles, nous mettons en évi-
dence l’effet d’écrantage sur leur ouverture. Nous observons des ouvertures de fissure assez disper-
sées, conséquence de cet effet, combiné à des distances inter-fissures hétérogènes. Nous montrons
de plus pour la première fois que ces fissures se propagent, de manière discontinue, sur la pé-
riphérie puis vers le centre de la section en suivant généralement une forme hélicoïdale. Quant
aux ruptures de fibre, certaines sont présentes dès la fin de la fissuration matricielle massive,
réparties de manière uniforme le long du minicomposite, de préférence dans des zones de fissura-
tion matricielle. L’observation de plus d’une rupture par fibre montre en outre l’existence d’une
reprise de charge des fibres rompues. Enfin, une localisation est constatée post-mortem autour
de la zone de rupture ultime.
Ces résultats fournissent non seulement des informations pour mieux connaître le matériau mais
permettent aussi d’alimenter et/ou valider des modèles micromécaniques. Deux modélisations sont
ensuite construites pour simuler le comportement mécanique du toron en tenant compte des hétéro-
généités de microstructure pour le comportement élastique anisotrope (1.), et des mécanismes locaux
d’endommagement pour le comportement endommageable sous une sollicitation axiale (2.) :
1. Un procédé de génération aléatoire des centres de fibre, reposant sur un algorithme de réarran-
gement de particules, est mis en place pour simuler un grand nombre de volumes élémentaires
de tailles distinctes. La matrice est supposée avoir une épaisseur constante, identifiée pour ob-
tenir la fraction de porosité moyenne observée expérimentalement. Le comportement apparent
de chaque volume est évalué par éléments finis (homogénéisation numérique), pour trois types
de conditions aux limites adaptées à des maillages non périodiques et présentant une porosité
débouchante.
La confrontation des descripteurs microstructuraux aux observations expérimentales montre l’ap-
titude du modèle à construire une microstructure virtuelle représentative de la microstructure
réelle, tant du point de vue de la répartition des fibres que de la porosité. Chaque VE intègre
alors une part de l’hétérogénéité de la microstructure du toron.
2. L’endommagement longitudinal du minicomposite est simulé par un modèle 1D statistique qui
utilise les notions classiques de distribution aléatoire des contraintes à rupture, de transfert de
charge selon une contrainte de cisaillement interfacial constante, pour l’endommagement de la
matrice et des fibres, et une redistribution globale du chargement lors de la rupture des fibres.
En plus de pouvoir simuler la coexistence de fissures matricielles et de ruptures de fibre en limi-
tant les approximations, ce modèle numérique permet d’accéder à la courbe de comportement
macroscopique du minicomposite mais aussi aux évolutions des phénomènes d’endommagement
microscopiques.
La démarche d’identification repose sur l’ajustement des paramètres interfaciaux (contrainte de
cisaillement interfacial et énergie de décohésion) pour obtenir, en plus du comportement macro-
scopique, des ouvertures de fissure, distributions de longueurs de fragment matriciel et densités
de ruptures de fibres en accord avec les observations expérimentales.
Conclusion générale et perspectives 161
Ainsi, les deux modélisations présentées reposent sur un dialogue étroit avec la caractérisation
microstructurale, décrivant la répartition des constituants, et les mécanismes d’endommagement. Du
point de vue de la représentation du comportement mécanique, les deux modèles présentés mènent
aux conclusions suivantes :
1. L’étude du comportement élastique du toron par homogénéisation numérique d’une microsc-
tructure virtuelle permet de discuter la notion de VER mécanique en mettant en évidence des
fluctuations importantes du comportement apparent, même pour des VE de taille importante
par rapport à celle du toron. Ce point met en évidence un problème de séparabilité des échelles
et soulève la question de l’utilisation d’un comportement homogène équivalent pour le toron.
Cette question n’a toutefois pas été traitée et demeure ouverte. L’estimation du comportement
équivalent permet cependant de mettre en évidence l’impact important d’une augmentation de
la fraction de porosité (correspondant à une faible variation de l’épaisseur de matrice) sur le com-
portement transverse avec (i) une accentuation des fluctuations des comportements apparents,
(ii) une chute importante des propriétés élastiques transverses du comportement homogène équi-
valent du toron, et donc un renforcement de l’anisotropie, (iii) et une augmentation significative
des concentrations de contrainte locale. En outre, nous mettons en évidence la relation étroite
entre ces effets et la morphologie des pores résiduels issus de l’infiltration de la matrice. Cette
étude montre donc qu’une attention particulière doit être portée à la qualité du procédé CVI lors
de l’élaboration du matériau, afin de limiter les effets néfastes d’une porosité trop importante
sur le comportement transverse de toron.
2. Le modèle d’endommagement longitudinal permet de reproduire le début du comportement
macroscopique du minicomposite (qui correspond à la fissuration matricielle) en partant des
distributions de contraintes à rupture et propriétés élastiques évaluées expérimentalement, tout
en déterminant des ouvertures de fissure et des pas de fissuration cohérents avec la caractérisation
expérimentale. La fin du comportement correspondant aux ruptures de fibre est mal reproduite
par le modèle. Afin d’améliorer cette confrontation (comportement macroscopique et densité de
ruptures de fibre), il a été proposé d’introduire une dissymétrie de la contrainte interfaciale ainsi
qu’une apparition précoce des ruptures de fibre. Si ces modifications sont responsables d’une
sur-estimation des longueurs de décohésion, elles permettent de reproduire un comportement à
rupture correct ainsi que la localisation des ruptures de fibre.
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Perspectives
Certains aspects auront besoin d’être approfondis pour pouvoir définitivement conclure sur l’évo-
lution de l’endommagement longitudinal, en particulier concernant les ruptures de fibre. Ayant montré
que l’analyse de radiographies était suffisante pour repérer les ruptures de fibre, il serait intéressant
de réaliser des essais in-situ sur minicomposite avec acquisition de radiographies pour de nombreux
niveaux de chargement. Ce type d’essai, relativement léger en temps de faisceau, permettrait d’étudier
plus finement la cinétique d’apparition des ruptures. Il permettrait alors de confirmer les ruptures pré-
coces observées ici et leur lien avec la fissuration matricielle mais aussi de mettre en évidence (ou non)
un phénomène de localisation des ruptures de fibre donnant naissance à la rupture finale. Des modi-
fications définitives du modèle 1D (telles qu’une modélisation plus complexe du transfert de charge,
actuellement linéaire, pour les ruptures de fibres, ou l’intégration d’effets dynamiques), si elles sont
nécessaires, ne pourront être envisagées qu’avec ces informations complémentaires.
Il pourrait être envisagé, dans une autre mesure, d’intégrer la propagation des fissures matricielles
dans la modélisation de l’endommagement. Dans un premier temps, le caractère 1D du modèle pour-
rait être conservé en simulant une zone périphérique et une zone à cœur distincte, dont la matrice
pourrait rompre à des niveaux de chargement également distincts. Mais, comme nous l’avons évoqué
au chapitre III, la proportion de matrice à cœur étant faible, le gain en précision de la reproduction de
l’évolution de la fissuration matricielle, qui est déjà relativement bien décrite, risque d’être faible. Des
améliorations plus simples à mettre à œuvre, comme l’introduction de variation de la microstructure
dans la direction des fibres, sont peut-être à privilégier. Tenir compte d’une variabilité de la section de
matrice par exemple devrait permettre au modèle de rendre compte d’une dispersion des réponses, aux
échelles macroscopiques et microscopiques, plus proches des dispersions observées expérimentalement.
Il serait également intéressant d’étudier la sensibilité du comportement endommageable à certaines
caractéristiques microstructurales comme la fraction de matrice (liée à la fraction de porosité). Il est
par contre possible qu’une telle étude nécessite une nouvelle identification des paramètres interfaciaux,
et donc les caractérisations expérimentales correspondantes. Enfin, la prise en compte du comporte-
ment du minicomposite endommagé à la décharge est indispensable pour réaliser un modèle complet
du comportement endommageable.
Si l’on se replace dans le cadre plus globale de l’approche multi-échelle, la pertinence qu’une des-
cription fine des fluctuations du comportement mécanique, qu’il soit élastique ou endommageable,
à l’échelle du toron ne pourra être évaluée qu’en intégrant ces résultats à l’échelle supérieure du
composite tissé. Il faudra par exemple étudier l’impact des fluctuations du comportement élastique
apparent du toron sur les hétérogénéités que présentera le comportement élastique à l’échelle du tissage
(mises en évidence notamment à partir d’images tomographiques [Gel10]). Les outils de génération de
microstructure mis en place pourraient également permettre d’optimiser certains paramètres micro-
structuraux (la fraction de porosité notamment) pour que le comportement du toron ne soit pas trop
néfaste pour le comportement du composite, tout en conservant des conditions de fabrication accep-
tables. Enfin, le passage à l’échelle supérieure nécessitera bien sûr d’approfondir des caractérisations
expérimentales de la microstructure (arrangements des torons et des plis, description de la macropo-
rosité) et des phénomènes d’endommagement dans le composite tissé. Ces observations dépendront
également de la structure étudiée (plaques ou tubes).
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Un modèle d’endommagement de composite tissé doit également pouvoir rendre compte des inter-
actions entre endommagement longitudinal et endommagement transverse. Il est donc nécessaire que la
modélisation à l’échelle du toron traite également l’endommagement (fissuration de la matrice) soumis
à une sollicitation transverse. Nous pouvons citer à ce sujet les récents travaux de Pineau [Pin10] qui
propose une homogénéisation des fils transverses endommageables à partir d’une analyse statistique
de la distribution des défauts dans la microstructure.
Nous proposons ici, dans la suite des travaux effectués sur le comportement élastique, de post-
traiter les champs de contrainte locale calculés pour chaque VES pour une sollicitation transverse
et en tenant compte des propriétés à rupture de la matrice. Une probabilité de rupture suivant la
statistique de Weibull peut ainsi être évaluée pour chaque VES à partir des champs de contrainte
locale matricielle et des paramètres de Weibull de la matrice. Nous pouvons ainsi déterminer, en
calculant les probabilités de rupture pour différentes contraintes macroscopiques, les fonctions de
répartition moyennes de la probabilité à rupture pour chaque taille de VES, dans le but d’identifier
un modèle de Weibull pour le toron transverse. De premières étude montrent (voir figure ci-dessous)
que les fonctions de répartition moyennes pour les VES les plus petits ne suivent pas strictement une
loi de Weibull. Il est néanmoins possible d’identifier un modèle de Weibull en considérant des VES de
taille 4 ou 5 (δ =30 ou 40). Ces résultats devraient de plus permettre de discuter la notion de VER
non plus du point de vue du comportement élastique mais du comportement à rupture.
(a) Identification sur la forme logarithmique de la proba-
bilité à rupture de Weibull Pr
(b) Fonctions de répartition
Figure – Identification d’une distribution de Weibull sur les probabilités à rupture moyennes pour
les différentes tailles de VES (les paramètres [m;σ0] identifiés pour chaque taille sont précisés dans la
légende, avec V0 = 1mm3 et σ0 en MPa). Les symboles désignent les probabilités moyennes de rupture
calculées à partir des champs locaux, les traits pleins correspondent à la distribution de Weibull
identifiée.
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A Notions d'analyse d'image
Cette annexe présente les procédés d’analyse d’image utilisés pour caractériser la microsctructure
du toron chapitre 1 §I.1.1. Les procédures mises en place pour extraire les fibres et la porosité des
images MEB sont également détaillées.
A.1 Définitions des opérations de base
Afin d’extraire des informations quantitatives d’une image, plusieurs transformations de base en
morphologie mathématique doivent être appliquées. Les transformations présentées ci-dessous (et dé-
veloppées notamment par Coster et al. [Cos89]) sont des transformations en tout ou rien par un
élément structurant. L’élément structurant (noté B) est un élément de géométrie connue, qui est dé-
placé de façon que son origine passe par toutes les positions de l’espace (ou de l’image). Pour chaque
position, une question relative à l’union, l’intersection ou l’inclusion de l’élément avec ou dans l’objet
à caractériser (noté X). L’image transformée correspond alors à l’ensemble des réponses positives.
• Erosion
La transformation par érosion (notée EB(X)) correspond à l’ensemble des positions pour les-
quelles B est totalement inclus dans X (Figure A.1a).
(a) Erosion (b) Dilatation
Figure A.1 – Erosion et dilatation d’un ensemble d’objets par un élément structurant circulaire [Cos89]
• Dilatation
L’opération de dilatation (notée DB(X)) correspond à l’ensemble des positions pour lesquelles
l’intersection entre B et X est non vide (Figure A.1b).
• Ouverture
La transformation par ouverture (OB(X)) est composée d’une érosion par l’élément structurant
B, puis d’une dilatation de l’objet obtenu par le transposé du même élément structurant. L’en-
semble ouvert créé est plus régulier et moins riche en détails que l’ensemble initial. La trans-
formation par ouverture adoucit les contours (Figure A.2a). Elle permet de faire disparaître
les éléments d’une taille inférieure à celle de l’élément structurant et de nettoyer efficacement
l’image des points parasites [Sou98].
• Fermeture
L’opération de fermeture (notée FB(X)) est constituée d’une dilatation par l’élément structu-
rant B suivie d’une dilatation par le même élément. L’ensemble obtenu est alors moins riche en
détail que l’ensemble initial. Sur une image binaire, cette transformation permet de rapprocher
des points et de combler des trous (Figure A.2b). Les différentes propriétés algébriques de ces
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(a) Ouverture (b) Fermeture
Figure A.2 – Ouverture et fermeture d’un ensemble d’objets par un élément structurant circulaire
[Cos89]
opérations sont détaillées dans [Cos89].
Sur les images numériques à niveaux de gris, des opérations peuvent être effectuées point par point
de manière à transformer tous les points de l’image. C’est le cas d’opérations simples comme la modi-
fication d’histogrammes de niveaux de gris permettant de régler le contraste et la brillance de l’image.
Le seuillage et les filtres linéaires par convolutions font également partie de ce type d’opérations.
• Seuillage
Cette opération permet de passer d’une image numérique à niveaux de gris à une image binaire
(noir et blanc), en ne retenant dans l’image que les points qui ont un niveau de gris supérieur
ou inférieur à un seuil donné.
• Filtre passe-bas uniforme
Le filtre uniforme est le filtre par convolution le plus simple. Il consiste à remplacer la valeur
de chaque point par la valeur moyenne de ses proches voisins. Ce filtre permet d’éliminer les
petites fluctuations de l’image et de réduire le bruit. Il peut cependant modifier les petits détails
de l’image.
A.2 Procédés utilisés pour extraire les fibres et les pores
La procédure automatique suivante, développée dans le logiciel de traitement d’images ImageJ r©,
permet d’extraire l’ensemble des fibres de l’image d’un toron en utilisant les opérations de base pré-
sentées précédemment (Figure A.3) :
• Un lissage de l’image (smooth), où chaque pixel est remplacé par la moyenne des 3x3 pixels
voisins. Cette opération permet de limiter le bruit (I) ;
• Une détection de contour (Find Edge), qui met en évidence le contour les pores et des fibres
(II) ;
• Un second lissage ;
• Une binarisation de l’image après un seuillage de l’image en niveaux de gris (III) (une inversion
des couleurs peut être nécessaire pour obtenir les fibres en noir (IV)) ;
• Une analyse de particules qui permet d’extraire toutes les particules d’une certaine aire (géné-
ralement inférieure à 500 µm2) (V) ;
• Une dilatation des particules extraites (pour rattraper la surface perdue avec la détection de
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contour et le seuillage) (VI) ;
• Une séparation des particules “collées” (watershed) (VII) ;
• Une dernière analyse de particules, en précisant cette fois un critère de circularité sur les par-
ticules à extraire afin de n’obtenir que les fibres (VIII).
Cette dernière analyse de particules permet entre autres d’obtenir, pour chaque fibre, l’aire, les
coordonnées du centre et le diamètre de Feret (plus grande distance entre deux droites parallèles et
tangentes à la particule).
Figure A.3 – Etapes nécessaires à l’extraction des fibres
En ce qui concerne la porosité, l’extraction demande moins d’opérations, les pores étant plus
contrastés (Figure A.4) :
• Un lissage de l’image (I) ;
• Un seuillage permettant de ne faire apparaître que les pores (II) ;
• Une érosion pour supprimer les pixels isolés restants (III) ;
• Une dilatation pour revenir à des dimensions correctes (IV) ;
• Une fermeture pour lisser les imperfections dues à la présence de poussières dans les pores (V) ;
• Une analyse de particules finale permet d’extraire les pores (après une autre dilatation (VI)).
L’aire et la position des centres des pores sont sauvegardées.
Si l’extraction de fibres peut se faire automatiquement pour presque toutes les microstructures,
l’extraction des pores, à cause notamment de leur forme irrégulière, peut demander quelques retouches
manuelles (suppression de particules qui ne sont pas des pores par exemple). Cette procédure a été
appliquée à l’extraction de la porosité dans les torons 1 et 3.
Les particules issues de l’extraction des fibres ont une morphologie extrêmement proche des fibres
observées sur l’image initiale. En effet, cette morphologie est simple et régulière, et donc peu modifiée
par le traitement. En ce qui concerne les pores, la forme globale est respectée, mais les contours très
arrondis (notamment pour les très petits pores). Les informations extraites sont cependant suffisantes
pour une analyse générale de la taille et de la répartition des pores. Une autre technique d’analyse a
été mise au point pour limiter la perte d’information sur la morphologie de cette porosité :
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Figure A.4 – Etapes nécessaires à l’extraction de la porosité
• Un lissage de l’image (I) ;
• Un seuillage de l’image qui permet de distinguer les pores et le contour des fibres (II) ;
• L’addition de l’image ne contenant que les fibres (Figure A.5) à la précédente image (III) ;
• Une analyse de particules dont l’élément discriminant est la surface (IV). Ceci permet de sup-
primer la plupart des fibres, cependant, certaines doivent être effacées manuellement (surface
trop faible) (V).
• Une dernière analyse incluant les “trous” (include holes) des particules permet d’obtenir la to-
talité des pores (VI).
Cette procédure, en évitant l’utilisation des opérations de dilatation et d’érosion, permet de mieux
observer le contour anguleux des pores. De plus, les pores de très petite taille sont conservés, ce qui
n’était pas forcément le cas avec l’utilisation de la première méthode. Cette technique nécessite cepen-
dant beaucoup de retouches manuelles, et peut donc être difficilement automatisée. Cette procédure
a tout de même été utilisée pour extraire la porosité des torons 2, 4, 5 et 6.
Figure A.5 – Etapes nécessaires à l’extraction de la porosité (2ème méthode)
Le choix de l’une ou l’autre des procédures d’extraction aura seulement un impact sur la pro-
portion de pores de très petite taille, qui sera légèrement plus faible dans le premier cas (procédure
automatisée). Les effets sur la fraction de porosité sont négligeables, et les allures de distributions de
tailles de pores semblables pour les deux procédures.
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B Images des six torons caractérisés en microscopie électro-
nique à balayage
Cette annexe rassemble les images des six torons utilisées pour caractérisées les distributions de
fibres et de pores chapitre 1 §I.1.1. Pour chaque toron sont présentées l’image MEB sans traitement
spécifique, la zone d’étude sur laquelle est effectuée l’analyse d’image et les résultats des extractions
de fibres et de la porosité.
B.1 Images MEB
(a) Toron 1
(b) Toron 2
(c) Toron 3
(d) Toron 4
(e) Toron 5
(f) Toron 6
Figure B.6 – Images des six torons analysés (MEB-FEG)
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B.2 Zones d’analyse
(a) Toron 1
(b) Toron 2
(c) Toron 3
(d) Toron 4
(e) Toron 5
(f) Toron 6
Figure B.7 – Zones à coeur sélectionnées pour effectuer l’analyse microstructurale
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B.3 Extraction des fibres
(a) Toron 1
(b) Toron 2
(c) Toron 3
(d) Toron 4
(e) Toron 5
(f) Toron 6
Figure B.8 – Résultats de l’extraction des fibres (en distinguant la zone d’analyse)
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B.4 Extraction des pores
(a) Toron 1
(b) Toron 2
(c) Toron 3
(d) Toron 4
(e) Toron 5
(f) Toron 6
Figure B.9 – Résultats de l’extraction des pores (en distinguant la zone d’analyse)
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C Sensibilité au maillage
Nous proposons dans cette annexe d’évaluer la sensibilité au maillage des calculs de tenseurs de
rigidité apparents effectués dans le chapitre 1. Pour ce faire, un VES de taille 4 (δ = 30, voir tableau I.5
page 39) est maillé avec trois tailles caractéristiques d’élément distinctes (voir figure C.10) qui sont
d’environ 0,5 µm (maillage très fin), 1 µm (maillage utilisé chapitre 1) et 1,5 µm (maillage grossier).
(a) 0,5 µm (b) 1 µm (c) 1,5 µm
Figure C.10 – Tailles caractéristiques d’élément testées pour étudier la sensibilité au maillage
Les coefficients (relatifs à l’isotropie transverse) du tenseur des rigidités apparent Kapp déterminé
pour des conditions aux limites périodiques et les trois maillages sont rassemblés tableau VII.6. Nous
constatons qu’il existe un impact du maillage mais que celui reste cependant très faible. Les écarts
entre les coefficients issus du maillage utilisé (taille caractéristique 1 µm) et le maillage le plus fin ou
le maillage plus grossier sont inférieurs à 2%.
Notons cependant que nous n’observons pas de convergence en diminuant la taille caractéristique
des éléments. Comme nous l’avons vu chapitre 1 (§I.3.6.2), la fraction volumique de porosité a un
fort impact sur le comportement élastique de cette microstructure. Or la finesse du maillage a un
effet direct sur la fraction de porosité finale du VES maillé. Cet effet est minime, puisque pour le
VES étudié d’une fraction de porosité de 6,59% (déterminée sur la microstructure non maillée), les
maillages étudiés donnent des fractions de 6,61%, 6,65% et 6,71% en allant du maillage le plus fin au
maillage le plus grossier.
L’impact de cette légère différence porosité surK11 est évalué grâce aux résultats obtenus chapitre 1
(§I.3.6.2) qui donnent l’évolution des coefficients moyens en fonction de la fraction de porosité. Nous
considérons un seul type de maillage (taille caractéristique de 1 µm) et évaluons K11 pour les fractions
de porosités obtenues pour les maillages fin (0,5 µm) et grossier (1,5 µm), en supposant que l’évolution
de K11 en fonction de la fraction de porosité est linéaire et de même pente que celle déterminée pour
le comportement moyen (voir figure I.36b page 53). K11 est ainsi évalué à 284 GPa pour 6,61% de
porosité (équivalente au maillage le plus fin) et à 286 GPa pour 6,67% de porosité (équivalente au
maillage le plus grossier).
Pour conclure, l’impact du maillage est faible et est en partie dû aux variations de la fraction
de porosité résultante. La taille caractéristique d’élément intermédiaire (1 µm) permet de limiter cet
impact, en évitant les lourdeurs de calcul engendrées par un maillage très fin. Les histogrammes de
contraintes locales (représentés pour la contrainte σ11 dans les fibres et dans la matrice figure C.11)
pour le maillage retenu sont également très proches de ceux obtenus avec le maillage le plus fin.
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Remarque La sensibilité du maillage a également été étudiée en conditions aux limites en
déformation homogène. Les écarts entre coefficients par rapport au maillage intermédiaire sont un peu
plus marqués qu’en CLP mais restent inférieurs à 2%.
l K11 K22 K33 K44 K55 K66 K12 K13 K23
0,5 µm [GPa] 281 252 367 208 253 238 58 61 56
1 µm [GPa] 285 256 367 211 254 239 58 62 56
1,5 µm [GPa] 289 260 367 215 256 241 59 63 57
Tableau VII.6 – Coefficients des tenseurs Kapp obtenus avec des maillages formés d’éléments finis de
tailles caractéristiques l distinctes (en CLP)
l K11 K22 K33 K44 K55 K66 K12 K13 K23
0,5 µm [%] 1,4 1,56 0 1,42 0,39 0,42 0 1,61 0
1,5 µm [%] 1,4 1,56 0 1,9 0,79 0,84 1,72 1,61 1,79
Tableau VII.7 – Ecart des coefficients par rapport au maillage formé d’éléments finis de taille carac-
téristique l d’environ 1 µm (en CLP)
(a) Fibres (b) Matrice
Figure C.11 – Effets de la taille caractéristiques des éléments sur les histogrammes de contraintes
locales (étude de σ11 pour une sollicitation dans la direction 1 de 400 MPa)
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D Evaluation de l'ouverture de fissure par corrélation 3D
Cette annexe présente les méthodes testées pour évaluer, dans le volume, l’ouverture des fissures
matricielles observées en tomographie (voir chapitre II, §II.2.3.1). L’estimation de l’ouverture est
fondée sur la mesure de la distance entre deux points, appartenant à la matrice, situés de part et d’autre
de la fissure considérée et dont les positions sont déterminées à chaque chargement par corrélation
d’image 3D.
D.1 Définitions et sélection des points de corrélation
Nous nous intéressons ici à la fissure 2 observée à six paliers de chargement successifs (figure II.18
p.80). Pour rappel, les phases caractéristiques de propagation de cette fissure ont été observées aux
chargements suivants :
• 50 N : fissure amorcée sur une petite zone périphérique de la section du minicomposite,
• 68 N : fissure propagée sur toute la périphérie de la section,
• 80 N : fissure traversant totalement la section.
Compte-tenu de la faible taille de la zone fissurée à 50 N, nous considèrerons que la fissure est
complètement fermée à ce chargement, i.e. que son ouverture est nulle en tout point de la section.
L’estimation de l’ouverture à chaque niveau de chargement est donc effectuée à partir de l’état de
référence à 50 N.
La forme hélicoïdale de la fissure, la présence de franges de diffraction dans les zones fissurées (pour
les images en absorption) et les faibles variations de contraste dans la direction des fibres z empêchent
l’utilisation d’une grille régulière pour déterminer, par corrélation d’image, la position des points dans
les images aux chargements supérieurs.
De plus, comme il n’est pas possible de définir l’orientation locale de la fissure, nous supposons que
la fissure s’ouvre selon la direction z (direction des fibres), normale au plan de fissure. Nous définissons
alors l’ouverture au chargement F au point M0 de la fissure de coordonnées (x0, y0, z0) 1 par :
v(M0, F ) =
(−−−−→
AFBF −−−−→A0B0
)
·−→ez (D.1)
A0 et B0 sont les points dans l’image de référence situés respectivement en-dessous et au dessus
de M0 et de coordonnées respectives (x0, y0, z0 −H) et (x0, y0, z0 +H). Les coordonnées (xA, yA, zA)
et (xB, yB, zB) des points AF et BF sont déterminées par corrélation 3D 2 [Bay99,Bor04] dans l’image
au chargement F . La hauteur H positionnant les points initiaux A0 et B0 est définie à partir de
la longueur du domaine de corrélation Dz dans la direction z et d’une distance fixe d0 pour limiter
l’impact des franges de diffraction :
H = Dz2 + d0 (D.2)
1. (x0, y0, z0) sont déterminés par la procédure de détection présentée au chapitre II (à 92 N).
2. Nous utilisons le logiciel de corrélation CMV-3D. L’appariement des points entre image de référence et image
déformée est effectué avec une précision subvoxel.
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Remarque : Cette définition de l’ouverture peut être sensible à des mouvements de corps rigide
(rotation par exemple) qui ne sont pas pris en compte. La définition de l’ouverture à partir d’une
différence des distances (équation D.3), en supposant que le déplacement des lèvres de la fissure est
essentiellement normal, permet de s’en affranchir. Il a été vérifié que, dans notre cas, les différences
obtenues avec l’une ou l’autre des définitions sont négligeables.
v(M0, F ) =
∥∥∥−−−−→AFBF ∥∥∥− ∥∥∥−−−→A0B0∥∥∥ (D.3)
Afin d’optimiser la corrélation, i.e. de minimiser le coefficient de corrélation, les points de corré-
lation de référence sont choisis de manière à maximiser l’intégrale I sur le domaine de corrélation D
centré sur les points de corrélation A et B :
I =
∫
D
∇g ⊗∇g (x) dx (D.4)
où g désigne la fonction des niveaux de gris. En effet, I permet de mesurer la sensibilité de la
corrélation au gradient local de l’image [Rou06,Wan09b].
Or, les images étudiées présentent des variations de niveaux de gris importantes dans le plan
transverse (directions x et y). Au contraire, le gradient des niveaux de gris dans la direction axiale z
est beaucoup plus faible, la microstructure n’évoluant pratiquement pas, ou très lentement, dans cette
direction. Nous cherchons de plus à mesurer le déplacement selon z. Nous privilégions donc des points
de corrélation présentant les valeurs les plus élevées de Iz où :
Iz =
∫
D
(
∂g
∂z
)2
(D.5)
(a) En-dessous (points inférieurs - A0) (b) Au-dessus (points supérieurs - B0)
Figure D.12 – Cartographies de Iz pour l’ensemble des points situés de part et d’autre de la fissure
(image en contraste d’absorption à la deuxième distance d’acquisition)
Dans le cas présenté ici, nous choisissons un domaine de corrélation de dimensions Dx = Dy =
20 voxels (côtés dans les directions x et y de D) et Dz = 40, avec d0=5 voxels (avec 1 voxel=0,28 µm3).
Notons qu’augmenter Dz favorise une bonne corrélation dans la direction z, mais éloigne le point de
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corrélation de la fissure. La figure D.12 présente l’évolution de Iz 1 pour l’ensemble des points A0 et
B0 définissables à partir des résultats de la détection de fissure. Ces cartographies mettent en évidence
des zones de fort gradient, correspondant généralement à des variations localisées de l’épaisseur de
matrice.
Iz a été estimée à partir des images en contraste d’absorption (figure D.12) et en holotomographie,
et présentent des valeurs environ deux fois plus faibles en holotomographie. Nous privilégions donc les
images en contraste d’absorption.
D.2 Points de corrélation inférieurs et supérieurs liés
La définition de l’ouverture (équation D.1) suppose que les points inférieurs et supérieurs A0 et B0
sont liés et que le déplacement est essentiellement normal, i.e. que leur position dans le plan transverse
est identique. Les points de corrélation dans l’image de référence (à 50 N) ont donc été choisis dans
les zones communes à gradient élevé pour les points supérieurs et inférieurs. Ainsi, les coordonnées
x∗0 et y∗0 des points A∗0 et B∗0 choisis permettent de satisfaire Iz (A∗0) > I0 et Iz (B∗0) > I0, où I0 est
une valeur seuil fixée arbitrairement pour pouvoir définir plus d’une centaine de points répartis sur
l’ensemble de la section du minicomposite (I0 = 1, 9.104 ici).
La corrélation d’images a été effectuée, à partir des couples A∗0 et B∗0 ainsi définis, afin de déterminer
les positions des points A∗F et B∗F correspondants pour tous les chargements (de 68 N à 92 N).
L’ouverture en chaque point de corrélation est déduite directement de ces positions (définition D.1) :
v(M0, F ) = z∗B − z∗A − 2H (D.6)
(a) 68 N (b) 92 N
Figure D.13 – Ouvertures mesurées aux points de corrélation retenus à deux paliers de chargement
distincts. Les ouvertures sont proportionnelles à la taille des cercles, et les cartographies en niveau de
gris rappellent la position de la fissure en z à 92 N (en µm).
La figure D.13 présente les ouvertures obtenues à 68 N et 92 N en fonction de la position des
1. Iz a été déterminé numériquement après avoir évalué sur tout le volume le gradient lissé ∆1 défini équation II.1
dans le chapitre II.
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points de corrélation dans la section du minicomposite. Même si nous observons globalement une
augmentation des ouvertures estimées, un nombre important de mesures se révèlent négatives (même
à 92 N). Il est de plus difficile de dégager une cohérence globale sur les ouvertures en fonction de
leur position dans la section. La figure D.14a montre en outre qu’il n’est pas possible de dégager une
tendance globale pour l’évolution de l’ouverture estimée en fonction du chargement pour chaque point.
En revanche, l’évolution de l’ouverture moyenne (figure D.14b) est cohérente avec les ordres de
grandeurs attendus et semble même présenter un “saut” correspondant à la propagation de la fissure
de la périphérie vers le centre de la section (entre 74 N et 80 N).
Les fluctuations des mesures individuelles de l’ouverture ainsi qu’une grande quantité de mesures
négatives montrent cependant que la précision de l’estimation (et donc de la corrélation) est trop faible
pour obtenir des données quantitatives fiables.
(a) A chaque point de corrélation (ouvertures posi-
tives uniquement)
(b) Ouverture moyenne
Figure D.14 – Evolution de l’ouverture mesurée en fonction du chargement appliqué
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D.3 Points de corrélation inférieurs et supérieurs indépendants
L’utilisation de points de corrélation en vis à vis de part et d’autre de la fissure nécessite de
considérer un seuil I0 relativement faible par rapport aux valeurs les plus élevées de Iz. Pour que le
critère de choix des points de corrélation soit plus élevé, nous proposons de désolidariser les points
inférieurs A∗0 des points supérieurs B∗0 (ce qui permet de doubler le seuil I0 et d’obtenir une centaine de
points de part et d’autre de la fissure). Les positions correspondantes des points A∗F et B∗F déterminées
par la corrélation d’image peuvent être exprimées à partir des déplacements u∗A et u∗B des points A∗0
et B∗0 :
A∗F
(
x∗0 + u∗Ax, y∗0 + u∗Ay, z∗0 −H + u∗Az
)
; B∗F
(
x∗0 + u∗Bx, y∗0 + u∗By, z∗0 +H + u∗Bz
)
(D.7)
Les déplacements uA et uB pour les ensembles de points A0 et B0 en regard sont déterminés par
interpolation linéaire de u∗A et u∗B dans le plan xy. L’ouverture est alors estimée en tout point M0 à
partir de l’équation D.1 qui s’écrit simplement :
v(M0, F ) = uBz − uAz (D.8)
L’estimation de l’ouverture obtenue par cette seconde méthode est présentée figure D.15. Les ordres
de grandeur obtenus sont également cohérents avec les valeurs attendues ainsi que celles obtenues par
la première méthode de mesure. Certaines zones présentent encore des ouvertures négatives, mais ces
dernières sembles moins nombreuses qu’avec l’utilisation de la première méthode. Notons toutefois
que certaines zones de la section ne sont décrites que par un nombre restreint de points de corrélation
inférieurs (ou supérieurs). L’ouverture de la zone entière est donc fortement dépendante de la précision
de la corrélation sur ces quelques points.
L’évolution de l’ouverture dans le plan transverse est caractérisé par l’ouverture moyenne calculée
sur des couronnes Ci emboîtées d’épaisseur constante r, de rayon externe Rmax (i) et de rayon interne
Rmax (i− 1) (voir figure D.15). La figure D.16a présente l’évolution de l’ouverture moyenne en fonction
du rayon externe de la couronne considérée et du chargement. On observe alors que l’ouverture est
légèrement plus importante en périphérie de la section pour les deux premiers pas de chargement.
Pour les trois derniers paliers, cette tendance semble s’inverser. Mais nous observons surtout la forte
augmentation de l’ouverture au centre de la section, cohérente avec la propagation de la fissure observée
à partir de 80 N. L’évolution de l’ouverture moyenne globale, présentée sur la figure D.16 est semblable
à celle obtenue par la première méthode (figure D.14), bien que les valeurs soit légèrement plus faibles,
notamment pour les trois derniers paliers de chargement.
Les deux méthodes présentées ont également été mises en œuvre pour des domaines de corrélation
plus grands (Dx = Dy = Dz = 40 voxels). Pour les deux méthodes, les tendances d’évolution de
l’ouverture (en fonction du chargement et de la position) sont similaires. Nous observons cependant
des disparités sur les valeurs de l’ouverture obtenue, l’ouverture moyenne étant par exemple plus faible
(figure D.17).
Pour résumer, les ordres de grandeur de l’ouverture évaluée par corrélation 3D sont cohérents avec
les mesures effectuées par MEB. Cependant, certaines disparités mettent en évidence une incertitude
trop importante pour la quantifier précisément, aussi bien en moyenne que dans le plan transverse.
Les tendances observées montrent par contre une évolution notable de l’ouverture entre 74 N et 80 N.
Ces résultats sont conformes aux observations de la propagation de la fissure issues de la procédure de
détection.
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(a) 68 N
(b) 74 N (c) 80 N
(d) 86 N (e) 92 N
Figure D.15 – Ouverture issue des déplacements interpolés, aux différents paliers de chargement (en
µm). Les points de corrélations inférieurs A∗0 et supérieurs B∗0 sont présentés en (a). Les couronnes de
rayon externe Rmax utilisées pour caractériser l’ouverture en fonction de la distance au centre, choisi
visuellement pour être proche l’axe de l’hélice, sont également représentées (traits pointillés blancs).
.
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(a) Ouverture moyenne des points compris dans une
couronne de rayon Rmax
(b) Ouverture moyenne
Figure D.16 – Evolution de l’ouverture mesurée en fonction du chargement appliqué, pour
Dx = Dy = 20 et Dz = 40
(a) Ouverture moyenne des points compris dans une
couronne de rayon Rmax
(b) Ouverture moyenne
Figure D.17 – Evolution de l’ouverture mesurée en fonction du chargement appliqué, pour
Dx = Dy = Dz = 40
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E Coefficients du modèle de Hutchinson et Jensen
Le modèle de décohésion interfaciale décrit par Hutchinson et Jensen [Hut90] est établi pour une
matrice isotrope et une fibre isotrope transverse. Le modèle tient également compte d’une anisotropie
thermique, où λ est le rapport entre de la différence de déformation axiale Tz et la différence de
déformation déformation radiale Tr induites par les différences de coefficients de dilatation :
λ = 
T
r
Tz
(E.9)
La différence de déformation axiale Tz est notée simplement T . Les grandeurs sans dimension ai,
bi et ci sont explicitées dans [Hut90] pour le cas de la fibre isotrope, avec νf = νm = ν, en fonction
des modules de Young de la fibre Ef et de la matrice Em et des modules équivalents E¯ et E∗ :
{
E¯ = fEf + (1− f)Em
E∗ = (1− f)Ef + fEm (E.10)
Les coefficients ai sont communs aux deux types de conditions aux limites, ainsi que les expressions
générales des ci :

a1 =
Ef
E¯
a2 =
Ef (1− f)
(
2νλ+ 1− ν + (1 + ν)
(
Ef/E¯
))
(1 + ν)
(
Ef + (1− 2ν) E¯
)
a3 = 0
a4 =
Ef (1− f) (λ+ ν)
(1 + ν)
(
Ef + (1− 2ν) E¯
)
a5 =
Em
E¯
a6 =
fEf
E¯
(E.11)

c1 =
(1− fa1) (b2 + b3)1/2
2f
c2 =
a2 (b2 + b3)1/3
2
c3 =
E¯
Em
(E.12)
Enfin, les coefficients bi dépendent des conditions aux limites considérés.
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Conditions aux limites de type I
b1 =
νE¯
(1 + ν)Ef + (1− ν) E¯
b2 =
Em (1 + ν)
(
Ef + (1− 2ν) E¯
)
Ef
(
(1 + ν)Ef + (1− ν) E¯
)
b3 =
f (1 + ν)
(
Ef + (1− 2ν) E¯
)
(1− f)
(
(1 + ν)Ef + (1− ν) E¯
)
(E.13)
Conditions aux limites de type II
b1 =
(
1− ν2)E∗ + (1− ν)2Em − (1 + ν) [2 (1− ν)2Ef + (1− 2ν) (1− ν + f (1 + ν)) (Em − Ef )]
2ν (1− ν) [(1 + ν)E∗ + (1− ν)Em]
b2 =
Em (1 + ν)
[
2 (1− ν)2Ef + (1− 2ν) (1− ν + f (1 + ν)) (Em − Ef )
]
Ef (1− ν) [(1 + ν)E∗ + (1− ν)Em]
b3 =
f (1 + ν)
[
(1− f) (1 + ν) (1− 2ν) (Ef − Em) + 2 (1− ν)2Em
]
(1− f) (1− ν) [(1 + ν)E∗ + (1− ν)Em]
(E.14)
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